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Sonderzeichen, Symbole und Abkürzungen 
 
A Querschnittsfläche 
Cfrei freier Kohlenstoff (ungebunden) 
d50 mittlerer Porendurchmesser 
dK mittlerer Korndurchmesser 
dKG mittlerer Durchmesser der Korngrenze 
dKern mittlere Dicke des Kernes 
dRand mittlere Dicke des Randes 
DP Porendurchmesser 
F Freiheitsgrade 
F Schleifmittelkörnung Norm F nach FEPA-Standard 
FEPA Federation of European Producers of Abrasives 
FESEM Field Emission Scanning Electron Microscopy 
HP-SiC Heißgepresstes SiC 
HIP Heißisostatisch gepresstes SiC 
IR Infrarot 
K Komponenten 
K-SiC Keramisch gebundenes SiC 
L, l Probenlänge 
l0 Länge vor der Sinterung 
lB Länge nach der Sinterung 
lKG Dicke (Länge) der Korngröße 
LPS-SiC Liquid Phase Sintered SiC 
m Masse 
m0 Masse vor der Sinterung 
mB Masse nach der Sinterung 
m28 Massenzahl (Massenzahl 28 für Kohlenmonoxid) 
MS Massenspektrometrie 
MV Masseverlust 
OP offene Porosität 
P Phasen 
PVD Physical Vapor Deposition 
R elektrischer Widerstand 
RK elektrischer Kornwiderstand 
RKern elektrischer Widerstand des Kerns 
RKG elektrischer Widerstand der Korngrenze 
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RRand elektrischer Widerstand des Randes 
REM Rasterelektronenmikroskopie 
R-SiC Rekristallisiertes SiC 
RT Raumtemperatur 
s Parameter für isolierende Phase 
SL Längenschwindung 
Si-SiC Siliciuminfiltriertes SiC 
Sifrei freies Silicium (ungebunden) 
S-SiC Drucklos gesintertes SiC 
t Parameter für leitende Phase 
T Temperatur 
TG Thermogravimetrie 
VA Volumenanteil Phase A 
VP Porenvolumen 
x10 Korndurchmesser bei einer Verteilungssumme von 10% 
x50 mittlerer Korndurchmesser (Verteilungssumme von 50%) 
x90 Korndurchmesser bei einer Verteilungssumme von 90% 
XRD Röntgendiffraktometrie (X-Ray Diffraction) 
YAG Yttrium-Aluminium-Granat 
YAM Yttrium-Aluminium-Oxid monoklin 
YAP Yttrium-Aluminium-Perowskit 
 
α Temperaturkoeffizient des spezifischen elektrischen Widerstandes 
Φc kritischer Volumenanteil der leitenden Phase (Perkulationsschwelle) 
νi Volumenanteil der isolierenden Phase 
νc Volumenanteil der leitenden Phase 
ρ Dichte ohne offene Porosität (Reindichte) 
ρR Rohdichte 
ρ spezifischer elektrischer Widerstand 
ρ293 spezifischer elektrischer Widerstand bei Raumtemperatur 
ρA, ρB spezifischer elektrischer Widerstand der Phase A, B 
ρD defektbedingter spezifischer elektrischer Widerstand 
ρdef spezifischer elektrischer Widerstand einer Probe mit Kristalldefekten 
ρges spezifischer elektrischer Widerstand des Gesamtsystems 
ρT temperaturabhängiger spezifischer elektrischer Widerstand 
σ Biegefestigkeit 
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σ spezifische elektrische Leitfähigkeit 
σc spezifische elektrische Leitfähigkeit der leitenden Phase 
σi spezifische elektrische Leitfähigkeit der isolierenden Phase 
σM spezifische elektrische Leitfähigkeit der Kompositmischung 
 
α-SiC Siliciumcarbid (Hochtemperaturmodifikation) 








Siliciumcarbid ist die Grundlage für eine der facettenreichsten Werkstoffgruppe inner-
halb der nichtoxidischen Keramiken. Im Gegensatz zu vielen oxidischen Keramiken, 
deren Anfänge mit der Zivilisationsentwicklung in Verbindung stehen, gehören SiC-
Keramiken zu den Werkstoffen, deren Entstehung eng mit der Industrialisierung und 
den damit gestiegenen Ansprüchen an bestimmte Werkstoffeigenschaften verbunden 
ist. Im zwanzigsten Jahrhundert gewann das SiC daher zunehmend an Bedeutung. 
1824 äußerte Jöns Jakob Berzelius die Vermutung, dass eine chemische Bindung zwi-
schen Silicium und Kohlenstoff existieren könnte. Erstmals 1891 von Acheson nach 
dem von ihm benannten Verfahren hergestellt, findet es seitdem in vielen Bereichen 
der Technik als hochwertiger Werkstoff oder Rohstoff seine Anwendung [Sal83]. 
Flüssigphasengesintertes Siliciumcarbid (LPS-SiC) ist eine unter den SiC-Keramiken noch 
junge Werkstoffvariante, die in den siebziger Jahren des letzten Jahrhunderts entwi-
ckelt wurde. Aufgrund der schlechten Sinterfähigkeit von reinem SiC, das sich bei 
Temperaturen oberhalb 2300°C zersetzt, sind sehr hohe Temperaturen kurz unterhalb 
seiner Zersetzungstemperatur und geringe Zusätze wie B, Al, C für die Herstellung von 
Keramiken mit SiC-basierter Bindung notwendig [Sch00]. Bei der Flüssigphasensinte-
rung hingegen werden oxidische Additive eingesetzt, die tiefschmelzende Eutektika 
bilden und somit zu einer Versinterung führen. Bei diesen Additiven handelt es sich um 
Mischungen aus einer aluminiumreichen Verbindung und einem Seltenerdoxid, meist 
Y2O3 [Sch00]. 
Poröses LPS-SiC, Ende der neunziger Jahre des vergangenen Jahrhunderts im Fraunho-
fer Institut für Keramische Technologien und Sinterwerkstoffe entwickelt, besitzt die 
Eigenschaft, dass die Porosität und die Porengröße gezielt einstellbar sind. Das Material 
besitzt eine enge monomodale Porenvolumenverteilung und eignet sich auch aufgrund 
der hohen offenen Porosität im Bereich von 35 bis 45Vol.-% hervorragend für Filter-
anwendungen [Adl97, Adl99, Ihl00]. 
Nachteilig ist der auftretende hohe Masseverlust (2 – 15Ma.-%) bei der Flüssigphasen-
sinterung. Zahlreiche Untersuchungen in den letzten zehn bis fünfzehn Jahren haben 
gezeigt, dass vor allem die Reaktionen zwischen SiC und Aluminiumoxid die Hauptur-
sache für den Masseverlust darstellen. Verschiedene Lösungen zur Absenkung des 
Masseverlustes wurden entwickelt. Die Sinterung in einem Pulverbett, das eine ähnliche 
Zusammensetzung aufweist wie die Keramik, wird weit verbreitet angewendet, um 
durch eine Anreicherung der gasförmigen Zerfallsprodukte im Ofen eine Verringerung 
des Masseverlustes zu erreichen [Cor90, Puj00, Win99]. Auch der Einsatz von AlN an-
stelle von Al2O3 im Additiv führt zu einer Absenkung des Masseverlustes [Nad95, 
1. Einleitung 
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Rix00]. Eine weitere Möglichkeit ist die Zugabe von geringen Mengen Kohlenstoff 
[Sch99]. Eine vollständige Vermeidung des Masseverlustes ist aber durch diese Maß-
nahmen nicht möglich. Die mit dem Masseverlust in Verbindung stehenden Mechanis-
men sind bisher nicht vollständig verstanden worden. Besonders der Einfluss des Sel-
tenerdoxides ist auch aufgrund fehlender thermodynamischer Daten nicht umfassend 
geklärt. 
Bei dem porösen LPS-SiC ergeben sich jedoch im Hinblick auf die Gasphasenreaktionen 
wesentlich extremere Bedingungen als bei dichten Werkstoffen, da aufgrund der Poro-
sität und der damit verbundenen hohen inneren spezifischen Oberfläche die Zerset-
zungsreaktionen wesentlich heftiger ablaufen. Es kann unter Umständen sogar zu ei-
nem Zerfall der porösen Keramik kommen, dessen Ursache bisher aber nicht umfas-
send analysiert wurde. 
Ein wesentlicher Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit ist daher die Aufklärung der 
Phasenausbildungen in Abhängigkeit von den Sinterbedingungen und der Sinteratmo-
sphäre. Die Untersuchungen dazu umfassen sowohl thermodynamische Berechnungen 
als auch experimentelle Arbeiten. 
Die elektrischen Eigenschaften von SiC werden schon seit langem im Bereich der Elekt-
rotechnik/Elektronik genutzt. Hingegen bestehen bei den modernen, flüssigphasenge-
sinterten SiC-Keramiken noch deutliche Defizite beim Verständnis der elektrischen 
Eigenschaften. Spezifische elektrische Widerstände von 10-1 bis 1013Ωcm sind möglich, 
wobei viele Einflussgrößen, wie z.B. Dotierungselemente, Korngrenzphasen oder Gefü-
geparameter (Porosität) eine unterschiedlich ausgeprägte Rolle spielen. 
Im zweiten Themenkomplex standen daher die Untersuchungen des elektrischen Lei-
tungsverhaltens von porösen LPS-SiC im Mittelpunkt. Die aus den Phasenuntersuchun-
gen gewonnenen Erkenntnisse flossen bei der Herstellung der porösen LPS-SiC-






2.1.1 Struktur von SiC 
 
Kristallbau und Bindungscharakter von SiC ist ähnlich den Elementen der IV Haupt-
gruppe wie C, Ge, Si. Jedoch ist wegen der verschiedenen Elektronenaffinität von Si 
und C die Bindung beim SiC nicht rein homöopolar. Der kovalente Bindungsanteil von 
Siliciumcarbid beträgt ≈ 88%. Siliciumcarbid zerfällt in einem geschlossenen System bei 
2830°C ± 40°C in Graphit und eine siliciumreiche Schmelze. In einem offenen System 
jedoch erfolgt bei ca. 2300°C eine thermische Dissoziation in gasförmiges Silicium und 
Kohlenstoff [Kle93-2, Sch00]. 
SiC (Abb. 2.1) lässt sich grob in zwei kristallisierende Modifikationen einteilen, die β - 
Modifikation und die α - Modifikation. Die β - Modifikation weist eine kubische Zink-
blendestruktur auf, die durch die parallele Anlagerung von SiC4-Tetraedern gebildet 
wird. Die α - Modifikation tritt in einer Vielzahl von Polytypen auf, die eine hexagonale 
oder rhomboedrische Struktur besitzen. Die hexagonale Struktur der α - Modifikatio-
nen wird durch eine 180 Grad-Drehung der Tetraeder in Richtung der c-Achse gebildet. 
Die Polytypen ergeben sich durch eine charakteristische Abfolge der Drehungen auf-
einanderfolgender Stapelebenen, die beim 4H-SiC nach jeder 2. und beim 6H-SiC nach 
jeder 3. Stapelebene auftreten [Jep81, Sch00]. 
Eingehende Untersuchungen der Bildungsbedingungen, der thermodynamischen Stabi-
lität und der Phasenumwandlungen der einzelnen SiC-Typen von Knippenberg [Kni63], 
Jepps et al. [Jep81, Jep83] und Page [Pag90] ergaben, dass die hexagonalen Polytypen 
stabiler sind als das kubische SiC. Oberhalb 2000°C kommt es zu einer Phasenum-
wandlung des bei niederen Temperaturen gebildeten β-SiC zum α-SiC vom 6h-Typ. Der 
als stabile Modifikation angesehene 6H-Typ kann nur deswegen nicht bei tiefen Tem-
peraturen entstehen, weil die Diffusionsgeschwindigkeit der Atome für eine Umwand-
lung zu gering ist [Kni63]. Der Differenzwert der Freien Enthalpien ∆G(β) - ∆G(α) von 
−2kJ/mol bei 2000K erklärt die geringe Triebkraft der Umwandlung [Mot92]. 
Die wichtigsten Polytypen sind die einzige kubische Struktur 3C vom β-SiC, die hexa-
gonalen Strukturen 4H und 6H (Abb. 2.2) sowie die rhomboedrische Struktur 15R des 
α-SiC [Her03, Rus79, San01]. Die Bildung weiterer Polytypen beim α-SiC ist abhängig 
von der Temperatur und den Zusätzen bei der Wärmebehandlung [Rus79, Sch00]. Ta-





Abb. 2.1: kristallines SiC, hergestellt mit dem Acheson-Verfahren 
 
Die Farbe des Siliciumcarbids wird durch die Art und den Grad der Verunreinigungen 
hervorgerufen. Reines SiC ist farblos. Die grüne Färbung wird durch Verunreinigungen 
mit Eisen verursacht. Ein Zusammenhang besteht zwischen dem Al-Gehalt der Kristalle 












Abb. 2.2: Kristallstruktur verschiedener Polytypen von SiC [ICS00]; a) 3C-SiC (Zinkblende-Struktur), b) 2H-SiC (Wurzit-









a in nm c in nm
  3C ABC... 0,4358 0,4358
  2H AB... 0,3076 0,5048
  4H ABCB... 0,3079 1,0073
  6H ABCACB... 0,3081 1,5118
15R ABCBACABACBCACB... 0,3079 3,7780
 
Die Herstellung von SiC als bedeutender Rohstoff für viele industrielle Anwendungen 
mit einer Jahresproduktion von mehr als 700000 Tonnen weltweit erfolgt nach dem 





SiC ist aufgrund seiner kovalenten Bindung sehr hart (Mohs-Härte 9,5). Daraus resultie-
ren eine hohe Festigkeit und Härte von SiC-Keramiken sowie auch das gute Abrasions-
verhalten. Die Temperaturwechselbeständigkeit aufgrund der hohen Wärmeleitfähig-
keit und der geringen thermischen Dehnung des Materials sind ebenso ausschlagge-
bend für den breiten Einsatz der Keramiken, wie ihre Beständigkeit gegen aggressive 
Chemikalien [Gme95, Sch79, Sch00]. Diese hervorragenden Materialeigenschaften 
verhelfen auch den porösen Werkstoffvarianten zu Anwendungen als Filter für abrasive 
Suspensionen, sauren Lösungen etc. [Adl99, Sch94]. 
Die SiC-Keramiken lassen sich aufgrund unterschiedlicher Herstellungsverfahren wie 
folgt einteilen [Sch00]: 
 
• Keramisch gebundenes SiC (K-SiC) 
Bei keramisch gebundenen SiC wird die Bindung zwischen den SiC-Körnern durch 
die Zugabe von Ton oder reinen Oxiden, wie SiO2 und Al2O3 erreicht, wobei eine 
mullithaltige Glasphase zur Bindung erzielt wird. Diese Bindung bestimmt in gro-
ßem Maße die mechanischen Eigenschaften und die chemische Beständigkeit. 
 
• Rekristallisiertes SiC (R-SiC) 
R-SiC ist ein selbstgebundenes SiC mit einer Bindung über SiC-Brücken. Grobkörni-
ges und sehr feinkörniges SiC werden homogen vermischt und oberhalb 2000°C 




• Reaktionsgebundenes oder Siliciuminfiltriertes SiC (Si-SiC) 
Si-SiC stellt einen Verbundwerkstoff aus einem SiC-Sintergerüst und einer Siliciu-
minfiltration der Porenräume dar. Zugegebener Kohlenstoff führt zur Bildung von 
Sekundär-SiC. Durch das im Gefüge eingebaute Silicium ist die Anwendungstempe-
ratur bei diesem Material auf 1400°C begrenzt. 
 
• Drucklos gesintertes SiC (S-SiC) 
S-SiC ist eine mit Hilfe von Sinteradditiven (Bor, Aluminium und Kohlenstoff) 
drucklos gesinterte Siliciumcarbidkeramik, in der meist noch geschlossene Rest-
Porosität vorhanden ist. Die relative Sinterdichte liegt bei 98%. 
 
• Flüssigphasengesintertes SiC (LPS-SiC) 
LPS-SiC ist ein mit Sinteradditiven gesintertes SiC, wobei die Bindung durch eine bei 
der Sinterung flüssige Phase oxidischen bzw. oxinitridischen Charakters erreicht 
wird. Die Sinterung kann sowohl bei Normaldruck erfolgen als auch durch Gas-
drucksintern, Heißpressen oder heißisostatisches Pressen. 
 
• Heißgepresstes SiC (HP-SiC), Heißisostatisch gepresstes (HIP-SiC) 
HP-SiC, heißgepreßtes SiC, sowie HIP-SiC, heißisostatisch gepresstes SiC, unterlie-
gen einer hohen Verdichtung bei der Sinterung. Mit beiden Verfahren werden 99,0 
bis 99,9% der theoretischen Dichte erreicht. Geringe Zusätze von Al2O3 oder B und 
C sind notwendig für die effektive Verdichtung dieser SiC-Keramiken. 
 
Tab. 2.2: Eigenschaften von SiC-Keramiken [Sch00] 
 
SiC-Keramik Dichte [g/cm³] Porosität [Vol.-%] E-Modul [GPa] Biegefestigkeit [MPa] 
K-SiC 2,55 20 100 30 
R-SiC 2,60 20 250 100 
Si-SiC 3,12 <1 400 350 
S-SiC 3,15 <2 410 430 
LPS-SiC 3,21 <1 420 730 
HIP-SiC 3,21 0 450 640 
 
Darüber hinaus gibt es noch weitere SiC-Keramiken, die sich in ihrem Herstellungsver-
fahren oder ihrer Zusammensetzung unterscheiden. Mittels chemischer Gasabschei-
dung lassen sich z.B. SiC-Schichten bis zu mehreren Millimetern Dicke herstellen 
[Hir91]. Hochreine SiC-Wafer für elektronische Funktionselemente, SiC-Nanokeramiken 




2.2 Liquid Phase Sintered SiC 
2.2.1 Struktur und Eigenschaften von LPS-SiC 
 
Das Festphasensintern von SiC (S-SiC) wird gewöhnlicherweise bei sehr hohen Tempe-
raturen von etwa 2200°C mit geringen Zugaben von Bor und Kohlenstoff oder Borcar-
bid durchgeführt [Dat02, Sch00]. Im Falle von flüssigphasengesinterten SiC werden für 
die Ausbildung der Bindung Additive zugesetzt, die bei der Sinterung eine flüssige Pha-
se bilden und diese im Vergleich zu S-SiC beschleunigen. Dabei wird eine Absenkung 
der Sintertemperatur auf 1800°C bis 2000°C erreicht [Cor90, Dij96, Izh00, Sch00]. 
Die Struktur und die Eigenschaften flüssigphasengesinterter SiC-Keramiken sind in der 
Vergangenheit mehrfach untersucht worden [Cor90, Dij96, Fal97, Izh00, Kle93-1, 
Lin95, Mul91, Nad95, Puj00, Rix00]. Für die Herstellung von flüssigphasengesinterten 
SiC-Keramiken lassen sich α-SiC Pulver als auch β–SiC Pulver einsetzen. Anstelle von 
ausschließlich oxidischen Additiven werden auch Kombinationen aus oxidischen und 
nitridischen Additiven verwendet, die tiefschmelzende Eutektika bilden. Gemische aus 
Al2O3 und Y2O3 oder AlN und Y2O3 haben sich als Sinteradditive bewährt und werden 
vorrangig eingesetzt [Izh00, Lin95, Nad95, Rix00, Sch99]. Für die Bindung des SiC wird 
dabei die Bildung der Yttrium-Aluminium-Granat-Phase genutzt, die sich aus der 
Schmelze heraus bildet. Reste von Aluminiumoxid in Form von Korund, bei der Ver-
wendung von Al2O3 im Additiv, sind unter bestimmten Randbedingungen ebenfalls 
noch in geringsten Mengen in der gesinterten Keramik nachweisbar [Ihl00]. 
Der Sinterprozess in Kombination mit der sich dabei bildenden flüssigen Phase hat auch 
einen entscheidenden Einfluss auf die Struktur und die Phasenzusammensetzung, was 
sich schlussendlich in den Eigenschaften des Materials niederschlägt. Neben der Bil-
dung des Yttrium-Aluminium-Granates als intergranulare Phase zwischen den SiC-
Körnern, kann es auch zur Reduktion der Oxide durch das SiC kommen [Bau03-1, 
Bau03-4, Gra97, Izh00, Mis91, Nag00, Sam01, Sch99]. Gröbner [Grö94] führte auf 
Basis vorhandener thermodynamischer Daten und eigener Untersuchungen dazu Kon-
stitutionsberechnungen im System Y-Al-Si-C-O durch. Für dieses Fünf-Komponenten-
System wurde im Ergebnis ein thermodynamischer Datensatz für die darin enthaltenen 
kondensierten Phasen etabliert [Dat00, Grö94]. 
Die Phasenbeziehungen im Additivsystem Al2O3-Y2O3 waren in der Vergangenheit e-
benfalls schon mehrfach Gegenstand umfangreicher Untersuchungen [Abe74, Fab01, 
Grö94, Jin95, Wan98]. Die thermodynamisch stabilen Phasen in diesem System sind 
der Yttrium-Aluminium-Granat (YAG), der Yttrium-Aluminium-Perowskit (YAP) und 
eine monokline Oxidverbindung (YAM). Die sich bei hohen Al2O3-Gehalten ausbildende 
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Phase ist Y3Al5O12 (YAG). Die niedrigste Schmelztemperatur von 1816°C liegt bei der 
eutektischen Zusammensetzung von ca. 80Mol.-% Al2O3 und 20Mol.-% Y2O3 (Abb. 
2.3). Die nur bei hohen Temperaturen stabile Verbindung YAlO3 (YAP) ist auch bei 
Raumtemperatur aufgrund der bei niedrigeren Temperaturen gehemmten Reaktionski-
netik nachweisbar. 
Über die charakteristische Zusammensetzung hinaus sind in dem System SiC-Al2O3-
Y2O3 aber auch noch weitere Phasenverbindungen möglich. In Abbildung 2.4 sind aus 
den Konstitutionsberechnungen im System Y-Al-Si-C-O von Gröbner [Grö94] einige 
Randsysteme dargestellt. Aufgrund des geringen Anteils an Sinteradditiv ist nur die 
Bildung geringster Mengen an weiteren Phasen möglich. Der eindeutige Nachweis die-
ser Phasen ist schwierig, da die sich im Bereich der Nachweisgrenzen bewegenden 
Mengen meist noch stark fehlgeordnet sind und daher eine Zuordnung zu bekannten 
Phasen fast unmöglich machen [Cor90, Ihl00, Nad95, Nag00]. 
Die Parameter des Sinterregimes (Ofenatmosphäre, Aufheizgeschwindigkeit, Endtem-
peratur und Haltezeit) wirken sich wesentlich auf die Eigenschaften der LPS-SiC-Kera-
mik aus [Cor90, Nag00, She99]. Nader [Nad95] fand heraus, dass bei Verwendung von 
Argon als Sinteratmosphäre die Verdichtung schneller abläuft als bei Stickstoff. Jedoch 
bilden sich in Ar-Atmosphäre Inhomogenitäten durch die Zersetzung des Sinteradditivs, 
die beim Sintern unter Stickstoff nicht auftreten [Nad95]. 
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Abb. 2.4: Schmelzflächen der Randsysteme des Gesamtsystems Y-Al-Si-C-O [Grö94]; a) System Y-Al-Si, b) System 
 Y-Al-C, c) System Y-Si-C, d) System Al2O3-Y2O3-SiO2 
 
Geringe Mengen weiterer Phasen, die zum Teil bisher nicht identifiziert werden konn-
ten, können bei der Sinterung von SiC mit Al2O3-Y2O3- bzw. AlN-Y2O3-Additiven auftre-
ten [Cor90, Gra97, Fal97, Ihl00]. 
Kleebe und Sigl [Kle93-1] fanden heraus, dass bei den mit Al2O3 und Y2O3 gesinterten 
SiC-Proben eine so genannte Kern-Hülle-Struktur entsteht, die auf eine abweichende 
Zusammensetzung von dem umgebenden Material hindeutet. In den Randzonen der 
SiC-Körner waren Aluminium, Yttrium und Sauerstoff gefunden worden. Die Kerne 
wiesen diese Elemente aber nicht auf. Sie schlussfolgern daraus, dass SiC in der 
Schmelze gelöst wird und sich dann unter Einbindung von Al, Y und O wieder an SiC-
Körnern abscheidet. Auch Sciti et al. [Sci00] und Schwetz et al. [Sch03] stellten eine 




Auf die bei der Sinterung von LPS-SiC auftretenden Gasphasenreaktionen und die da-




2.2.2 Poröses LPS-SiC 
 
Für poröse Keramiken im technischen Einsatz werden enge, homogen verteilte und 
einstellbare (reproduzierbare) Porengrößenverteilungen und geringe Porendurchmesser, 
sowie eine gute Durchströmbarkeit gefordert [Adl99, Mai98, Sch94]. Herkömmliche 
arteigen gebundene SiC-Materialien, die nach üblichen Bindungsverfahren (Rekristalli-
sation, Festphasensinterung) hergestellt werden, weisen hingegen gröbere Porositäten 
und niedrige Porenvolumina auf. Nachteilig sind ebenfalls die meist breiten Porengrö-
ßenverteilungen und schlechte Reproduzierbarkeiten. Sie sind demzufolge für Zwecke, 
bei denen diese Eigenschaften ausschlaggebend sind, ungeeignet. Auf Basis des Coat-
Mix-Verfahrens hergestelltes reaktionsgebundenes poröses SiC als auch poröses flüs-
sigphasengesintertes SiC bieten dagegen die Möglichkeit der gezielten Einstellung von 
Porosität, Porengröße und Porengrößenverteilung [Adl97, Adl99, Dia94, Sch94, Sch95]. 
Beim Coat-Mix-Verfahren werden Silicium-, Kohlenstoff- und SiC-Pulver durch Einbrin-
gen in eine warme Harzlösung beschichtet. Nach Formgebung und Pyrolyse erfolgt die 
Sinterung bei etwa 2000°C, wobei das Silicium mit dem Kohlenstoff (Pyrolysekohlen-
stoff und Kohlenstofffüller) reagiert und sekundäre SiC-Bindungen ausgebildet werden 
[Dia94]. 
Im Gegensatz zu dieser eher aufwendigen Herstellung wird dagegen beim porösen 
LPS-SiC, wie bei dichten LPS-SiC, die Bindung über eine bei der Sinterung gebildeten 
sekundären Phase erreicht. Die sekundäre Phase bildet sich bei der Sinterung durch das 
aufschmelzende Additiv, bestehend aus Al2O3 und Y2O3. Die poröse Struktur wird dabei 
durch die Verwendung einer monomodal eng verteilten SiC-Körnung realisiert, die als 
Gerüstbildner fungiert [Adl97, Adl99, Ihl00]. 
Um eine gleichmäßig poröse Struktur zu erhalten, werden industriell gefertigte SiC-
Pulver mit einer engen monomodalen Korngrößenverteilung verwandt. Die Eigenschaf-
ten wie offene Porosität, Porengrößenverteilung und mittlerer Porendurchmesser sind 
vor allem durch die mittlere Partikelgröße des SiC-Ausgangspulvers einstellbar. Eben-
falls einen Einfluss auf die Porosität haben die Herstellungs- und die Sinterbedingungen 
[Adl97, Adl99, Ihl00]. Ebenso wie bei dichten LPS-SiC-Keramiken erfolgt die Sinterung 








Abb. 2.5: Gerüststruktur von LPS-SiC 
 
Aufgrund der eng fraktionierten SiC-Pulver und dem geringen Anteil an Additiv (max. 
10%) kommt es nur an den Kontaktstellen der SiC-Körner zu einer Ausbildung der 
Bindung. Hohlräume zwischen den SiC-Partikeln werden nicht ausgefüllt [Adl97, Ihl00]. 
Die so miteinander vernetzten SiC-Körner bilden eine für diese Keramik typische Ge-
rüststruktur (Abb. 2.5). Die damit erzielte durchströmbare offene Porosität dieser Ke-
ramik beträgt 30 bis 45% bei einer gleichzeitig engen Porengrößenverteilung [Adl97, 
Adl99, Ihl00, Sch94]. 
Die Schwindung poröser LPS-SiC-Keramiken ist gering. Die in dem Grünkörper vorhan-
dene Porosität bleibt fast vollständig über den Sinterprozess hinaus erhalten. Ebenso 
ändert sich die Porengröße während des Sinterprozesses nicht signifikant. Die Morpho-
logie des SiC in der gesinterten Keramik ist gegenüber dem SiC-Ausgangspulver nur 
gering oder gar nicht verändert, da es bei dem Sinterprozess zu keiner Veränderung 
bzw. Umwandlung der SiC-Körner kommt [Adl97, Adl99, Ihl00]. 
Das durch die Versinterung dieser eng fraktionierten Siliciumcarbidpulver hergestellte 
keramische Filtrationsmaterial ist kommerziellen Filterwerkstoffen hinsichtlich chemi-
scher und abrasiver Belastbarkeit deutlich überlegen [Adl99]. Der Einsatz von porösen 
SiC-Materialien erfolgt u.a. in der Membrantechnik als Träger für mikro- und ultraporö-
se Keramikschichten [Adl99, Sch94]. 
Mögliche Anwendungsgebiete ergeben sich auch im Formgebungsbereich heißer Ma-
terialien, wo ein Formenkontakt problematisch erscheint. Poröse LPS-SiC Werkstoffe 
sind hitzebeständig und von Gasen durchströmbar, was die Möglichkeit einer kontakt-
losen Formgebung durch ein Gaspolster als Trennschicht zwischen Form und Werk-




2.2.3 Masseverlust und Gasphasenreaktionen 
 
Durch die Verwendung von oxidischen Additiven für das Flüssigphasensintern von SiC 
kann es zu hohen Masseverlusten von bis zu 15Ma.-% während der Sinterung kom-
men, die aufgrund ihrer schweren Beherrschbarkeit als problematisch anzusehen sind. 
Die Ursache für die Masseverluste ist die Zersetzung von SiC durch Reaktionen mit Alu-
miniumoxid und anderen Oxiden (z.B. Y2O3) während der Sinterung. Untersuchungen 
zu den Masseverlusten und den damit verbundenen Gasphasenreaktionen wurden in 
der Vergangenheit von einer Vielzahl von Autoren durchgeführt [Bau03-1, Bau03-4, 
Cor90, Gad92, Gra97, Mul95, Nad95, Nag00, Sam01, Sch99]. Eine weit verbreitete 
Technik zur Reduzierung der Zersetzung des Materials ist die Einbettung der Keramiken 
in ein Pulverbett. In den meisten Fällen wird für dieses Pulverbett eine Mischung aus 
SiC und Al2O3 verwandt [Bau03-2, Bau03-4, Cor90, Puj00, Win99].  
Wie sich herausstellte, wird der Masseverlust vorwiegend durch die Reaktion von Al2O3 
mit SiC hervorgerufen [Bau03-1, Cor90, Gra97, Nag00, Rix00]. Untersuchungen zu den 
stattfindenden Wechselwirkungen im System SiC-Al2O3 wurden daher von verschiede-
nen Autoren durchgeführt [Bau03-3, Gad92, Lih99, Mis91, Mul95, Sam01]. Der Mas-
severlust während der Sinterung von SiC-Al2O3-Mischungen wird hauptsächlich durch 
die Bildung von CO, SiO, Al2O und gasförmigen Al hervorgerufen. Die sich bildenden 
Gasspezies, deren Konzentration und in der Konsequenz die Höhe des Masseverlustes 
werden durch die Sinteratmosphäre beeinflusst [Bau03-1, Gra97, Mul95, Nag00, 
Sch99]. Grande et al. [Gra97], Nagano et al. [Nag00] und She et al. [She99] geben an, 
dass das Al2O3 mit dem SiC wie folgt reagiert: 
 
 Al2O3(s) + SiC(s) ⎯⎯⎯→ Al2O(g) + SiO(g) + CO(g) (2.1) 
 
Die Analyse der Wechselwirkungen von SiC und Al2O3 auf Basis thermodynamischer 
Berechnungen von Misra [Mis91] zeigt, dass sich flüssiges Aluminium bei Abwesenheit 
von freiem Kohlenstoff (Kohlenstoffdefizit) bei Sintertemperaturen im Bereich zwischen 
2223K und 2423K bilden kann. Die Zusammensetzung der flüssigen Phase hängt vom 
Gehalt des freien Kohlenstoffes ab, der auch mit Al2O3 unter Bildung von gasförmigen 
Produkten reagiert. Mulla et al. [Mul95] berichten, dass der Umfang der Reaktion zwi-
schen SiC und Al2O3 während der Sinterung reduziert werden kann, wenn eine nur aus 
CO bestehende Gasatmosphäre eingesetzt wird. In diesem Fall geht die Bildung der 
Gase SiO und Al2O sowie der flüssigen Al-Si-Legierung zurück, so dass der Masseverlust 
auf ein Viertel gegenüber seines Wertes in einer Schutzgasatmosphäre sinkt. 
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Baud et al. [Bau03-1] analysierten mittels thermodynamischer Berechnungen und Mas-
senspektroskopie das Verdampfungsverhalten von SiC-Al2O3 Mischungen in geschlos-
senen und offenen Systemen. Sie fanden heraus, dass eine SiC-Al2O3 Mischung bis zu 
einer Temperatur von 2150K kongruent verdampft. Dies steht im Widerspruch zu den 
Daten von Mulla et al. [Mul95], die eine inkongruente Verdampfung unter Bildung 
eines flüssigen Si-Al-Metalls feststellten. Mittels Massenspektroskopie in Kombination 
mit der multiplen Knudsen-Zellen Methode identifizierten Baud et al. [Bau03-2, Bau03-
3] die Gasspezies Al, Al2O, SiO und CO. Bestimmt wurden ihre relativen Drücke als 
Funktion des Al2O3-Gehaltes, des Tiegelmaterials und des Überschusses an Kohlenstoff 
oder Silicium. Die Verdampfungs- und Kondensationskoeffizienten wurden ebenfalls 
bestimmt. Baud et al. [Bau03-2, Bau03-3] geben jedoch an, dass es nicht in allen Expe-
rimenten zur Einstellung von Gleichgewichtsbedingungen kam, da die Verdampfungs-
reaktionen kinetisch behindert waren. Dies könnte die Ursache für die Diskrepanz zwi-
schen den Ergebnissen von Baud et al. [Bau03-1, Bau03-2, Bau03-3] und Mulla et al. 
[Mul95] sein. 
Das Pulverbett bewirkt über die Einstellung des Gleichgewichtspartialdruckes eine Ver-
ringerung der Gasphasenreaktion im Sintergut [Nad95, Mul91, Rix00]. Baud et al. 
[Bau03-4] fanden heraus, dass sich die Partialdrücke von SiO und CO drastisch ändern, 
wenn verschiedene SiC-Pulver für das Pulverbett verwendet werden. Als Ursache für 
dieses Verhalten werden der Sauerstoffgehalt der SiC-Pulver und die Kohlenstoffaktivi-
tät angesehen. Die gemessenen Partialdrücke von Al und Al2O veränderten sich hinge-
gen nicht nennenswert [Bau03-4]. Das auf der Oberfläche der SiC-Körner befindliche, 
durch Oxidation gebildete SiO2 trägt demnach zusätzlich zum Masseverlust bei, da 
während der Sinterung bei der Reaktion zwischen SiO2 und SiC gleichfalls gasförmige 
Produkte entsprechend Gleichung 2.2 entstehen [Gra97, Mul91, Win99]. 
 
 2 SiO2(s) + SiC(s) ⎯⎯⎯→ 3 SiO(g) + CO(g) (2.2) 
 
Nader [Nad95] fand heraus, dass bei der Verwendung eines Additivsystems bestehend 
aus Al2O3-Y2O3-SiO2 sich der Schmelzpunkt des Additivs auf weniger als 1400°C verrin-
gert. Jedoch steigt auch mit der Zugabe an SiO2 der Masseverlust infolge der sich über-
lagernden Gasphasenreaktionen proportional an. Wie Nader [Nad95] nachwies, kommt 
es in Proben mit hohem SiO2-Gehalt sogar zur Bildung von metallischem Silicium, ent-
sprechend Gleichung 2.3. 
 
 3 SiO2(s) + 2 SiC(s) ⎯⎯⎯→ Si(l) + 4 SiO(g) + 2 CO(g) (2.3) 
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Abb. 2.6: TG und Massenspektrometrie von LPS-SiC (Messung unter Argon-Atmosphäre) für m27, m28 und m44 
[Sch99] 
 
Wie mit der Thermogravimetrie gekoppelte massenspektroskopische Messungen von 
Schüsselbauer et al. [Sch99] belegen, beginnen bereits bei 1500°C Gasphasenreaktio-
nen, die eine Masseänderung zur Folge haben. Ab ca. 1800°C kommt es verstärkt zur 
Bildung von CO(g) und SiO(g) sowie Al(g) (oder Al2O(g)) mit einhergehenden Masseverlus-
ten (Abb. 2.6). Zu beachten ist, dass die in Abbildung 2.6 dargestellten Massenzahlen 
m 44 auch für CO2 und m28 auch für Si stehen. 
Schüsselbauer et al. [Sch99] schlussfolgern entsprechend ihren Untersuchungsergebnis-
sen, dass die Sinteradditive Al2O3 und Y2O3 unterhalb einer Temperatur von 1750°C 
nicht an den Gasphasenreaktionen teilnehmen. Verantwortlich für die Reaktionen bei 
ca. 1500°C (Abb. 2.6) werden die Reaktionen des SiO2 mit dem den Proben zugegebe-
nen freien Kohlenstoff nach Gleichung 2.4 und dem SiC entsprechend Gleichung 2.2 
gemacht. 
 
 SiO2(s) + C(s) ⎯⎯⎯→ SiO(g) + CO(g) (2.4) 
 
Wie Schüsselbauer et al. [Sch99] belegen, führt die Verwendung von freien Kohlenstoff 
als Pyrolyseprodukt zu einem verstärkten Abbau von SiO2 (lt. Gleichung 2.4) bei schon 
geringeren Temperaturen von ca. 1500°C. Ein Angriff des SiC durch SiO2, der ab ca. 
1700°C intensiv zunimmt und zu dem hohen Masseverlust beiträgt, wird durch den 
dann schon geringeren Gehalt an SiO2 abgemildert. Keine Berücksichtigung fand die 
ebenfalls mögliche Reaktion entsprechend Gleichung 2.5 von Schüsselbauer et al. 
[Sch99], die unter der Freisetzung von CO zur Bildung von SiC führt. Dies wäre auch 
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eine mögliche Erklärung für die Reduzierung des Masseverlustes durch die Zugabe von 
Kohlenstoff. 
 
 SiO2(s) + 3 C(s) ⎯⎯⎯→ SiC + 2 CO(g) (2.5) 
 
Ein Austausch von Al2O3 durch AlN führt zu einer Verringerung des Masseverlustes bei 
gleichwertigen Eigenschaften der gesinterten Keramik, so dass eine Additivmischung 
aus AlN und Y2O3 günstig erscheint [Nad95, Rix00]. 
Y2O3 soll hingegen nahezu keine Gasphasenreaktionen mit dem SiC zeigen [Bau03-1, 
Mul91, Nad95]. Baud et al. [Bau03-1], die das Verdampfungsverhalten von SiC-
Al2O3/Y2O3 Mischungen untersuchten, gehen von einem ähnlichen Verhalten aus, wie 
es bei SiC-Al2O3 Mischungen anzutreffen ist. In ihren thermodynamischen Berechnun-
gen sind die Gase CO, SiO, Al2O und Al die Hauptgasspezies. Daneben gibt es noch 
geringste Mengen an gasförmigen Y und YO. Während der Sinterung reagieren Al2O3 
und Y2O3 und bilden Aluminate oder eine flüssige oxidische Phase. In diesen beiden 
Fällen wäre die Aktivität von Y2O3 noch geringer, so dass der Partialdruck der Gase Y 
und YO noch kleinere Werte annehmen würde [Bau03-1]. 
Cordrey et al. [Cor90] untersuchten das Sinterverhalten von SiC mit Y2O3-Zusätzen von 
2 bis 5Ma.-%. Während der Sinterung waren die Proben von einem grobkörnigen A-
luminiumoxid-/Siliciumcarbidpulverbett umhüllt, das sich in einem Graphittiegel befand. 
Die Autoren fanden heraus, dass Aluminium enthaltende Gasspezies mit dem Yttrium-
oxid in den Proben reagierten und eine flüssige Phase bildeten. Die XRD Analyse zur 
Identifizierung der resultierenden Phasen war ergebnislos geblieben aufgrund der zu 
geringen Menge an Additiven, die verwendet wurde. Durch die Mikroanalyse mit ener-
giedispersiver Röntgenstrahlung (EDX) ließ sich herausfinden, dass in der sekundären 
Phase nach der Sinterung Al, Y, Si und O enthalten war [Cor90]. Das Verhältnis von 
Al:Y:O in der sekundären Phase wurde mit der Scanning-Auger-Spektroskopie unter-
sucht. Zusätzlich zu den gefundenen unterschiedlichen Verhältnissen von Al:Y:O wurde 
vermutet, dass eine Al-Y-C-O-Verbindung und eine Y-C-O-Verbindung noch gebildet 
worden sein könnten [Cor90]. 
Vorster et al. [Vor04] untersuchten neben dem Verdichtungsverhalten von LPS-SiC in 
Abhängigkeit unterschiedlicher Al2O3-Y2O3-Verhältnisse im Sinteradditiv auch die Mik-
rostruktur und die Phasenbildung nach der Sinterung und nach weiteren Temperun-
gen. Sie fanden heraus, dass es zur Bildung von Yttriumsilikaten in heißgepressten Ma-
terialien kommen kann. Gasdruckgesinterte Materialien bildeten hingegen keine Silika-
te. Auch Spuren von Si waren im Material enthalten. 
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Das Auftreten von Yttrium-Silikaten wurde ebenfalls von Hermanutz et al. [Her01] bei 
heißgepresstem SiC mit Y2O3-Zusatz festgestellt. Es handelte sich dabei um die Verbin-
dungen Y2SiO5, Y4,67(SiO4)3O und Y2Si2O7. Falk [Fal97] beobachtete eine Bildung von 
Y2Si2O7 sowie Si-O-reiche Glaseinschlüsse und Graphit in gekapselten heißisostatisch 
gepressten SiC-Proben mit 1Ma.-% Y2O3. SiO2 und Kohlenstoff sind möglicherweise 
Bestandteile der SiC-Ausgangspulver und nicht umgesetzt worden aufgrund der redu-
zierten Zersetzungsrate unter diesen Bedingungen. Grande et al. [Gra97] und Nagano 
et al. [Nag00] schlussfolgern, dass es neben der hauptsächlichen Zersetzung während 
der Sinterung, hervorgerufen durch das Al2O3, zu einer Zersetzungsreaktion (Gleichung 
2.6) mit Y2O3 kommt. 
 
 Y2O3(s) + SiC(s) ⎯⎯⎯→ Y2O(g) + SiO(g) + CO(g) (2.6) 
 
Aufgrund der fehlenden Daten konnten keine genauen thermodynamischen Berech-
nungen der Reaktion (Gleichung 2.6) von Grande et al. [Gra97] durchgeführt werden. 
Sie stellten keine signifikante Reduzierung des Yttriumgehaltes in der sekundären Phase 
der LPS-SiC-Proben fest und nahmen daher an, dass die Reaktion entsprechend Glei-
chung 2.6 für den Masseverlust nicht von Bedeutung ist. 
Gröbner [Grö94] fand bei der Untersuchung des Systems Y-Si-C heraus, dass sich die 
Silicide YSi2 und Y3Si5 als stabile Phasen nach Synthesen bei 1200°C und 1500°C her-
ausbilden. Die Kohlenstofflöslichkeit in den Siliciden ist nur gering, so dass keine Ände-
rung der Gitterkonstanten mit Zunahme von Kohlenstoff beobachtet wurde [Grö94]. 
Zusätzlich zu den SiC Intensitätsmaxima fand Grande et al. [Gra97] einige schwache 
Linien in den XRD-Analysen von LPS-SiC-Proben, die bei 1820°C 6 Stunden gesintert 
wurden, welche einer bereits bekannten Phase nicht zuordenbar waren. Sie vermuten, 
dass eine Reduktion von Y2O3 nach der Verdampfung von Al2O3 auftritt, die zu einer 
Bildung von Oxicarbiden führt. Die Autoren stellten mittels EDX-Analyse einen geringe-
ren Sauerstoffgehalt in den geglühten Proben als erwartet fest, im Vergleich zu den 
Mengen an Y2O3 in den ungesinterten Proben. Sie erachten die Bildung von Oxicarbi-
den als die am meisten wahrscheinlichste Reaktion auch aufgrund der festgestellten 
Freisetzung von SiO und CO nach der Verdampfung von Al2O3 [Gra97]. 
Die Phasenzusammensetzung von porösem LPS-SiC gleicht der Phasenzusammenset-
zung von dichtem LPS-SiC [Adl97, Ihl00]. Jedoch sind die Masseverluste aufgrund in-
tensiverer Gasphasenreaktionen höher, da die Körper nicht dicht gesintert werden und 
es demzufolge nicht zu einer Abschwächung der Reaktionen kommt. Die hohe offene 
Porosität verbunden mit der großen spezifischen Oberfläche, die während des Sinter-
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prozesses nicht wesentlich verringert wird, ist die Ursache für das Verhalten. Im Extrem-
fall kann es zum fast völligen Verschwinden der sekundären Bindephase kommen 
[Ihl00]. Die Phasenzusammensetzung wird demnach stark durch die Sinterbedingungen 
beeinflusst. Neben YAG als sekundärer Phase wurde die Bildung weiterer Phasen beo-
bachtet. Jedoch gelang es nicht, die Röntgenreflexlagen einer bereits bekannten Phase 
zuzuordnen [Ihl00]. Durch den Mangel an Al2O3 aufgrund der Verdampfungsreaktio-
nen muss es zu einem Y2O3-Überschuss kommen. Es konnte aber kein Y2O3 nachgewie-
sen werden. Es ließen sich demzufolge keine konkreten Aussagen über die veränderten 





Bei porösen LPS-SiC Materialien, die nach der Sinterung unter normalen atmosphäri-
schen Verhältnissen (Luft bei Normaldruck) gelagert werden, kann nach einem Zeit-
raum von mehreren Wochen eine Zersetzung von Proben auftreten [Ihl00]. Die SiC-
Korngröße, die Sintertemperatur und die Haltezeit wirken sich auf das Werkstoffversa-
gen aus [Ihl00]. 
Die Ursache des Zerfalls ist im Gefügeaufbau und der Phasenzusammensetzung des 
Materials zu suchen. Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der zerfallenen 
Proben (Abb. 2.7) zeigen, dass eine Zerstörung der sekundären Phase für den Zerfall 
verantwortlich ist [Ihl00]. 
Die Bindephase weist eine schieferartige Struktur auf, die in einzelne Schichten auf-
gespalten ist. Die veränderte Struktur der Bindephase in den zerfallenen Proben setzt 
eine, durch chemische Reaktionen bei Raumtemperatur in Luft hervorgerufene, abge-
änderte Phasenzusammensetzung voraus. Eine Phasentrennung durch Diffusionspro-
zesse, ohne Beteiligung der in der umgebenden Atmosphäre enthaltenen Gase, er-
scheint unmöglich, da keine Aktivierungsenergie für derartige Prozesse vorhanden ist. 
Die Röntgenphasenanalysen der zerfallenen Proben wiesen keine Veränderungen ge-
genüber den Analysen direkt nach der Sinterung auf [Ihl00]. Die für den Probenzerfall 
verantwortliche Verbindung sowie deren Zerfallsprodukte in den zerstörten Proben 
konnten nicht mit Hilfe der XRD-Analyse identifiziert werden, da die Mengen offen-
sichtlich für einen Nachweis zu gering sind. Jedoch gelang eine Analyse der Zerfallspro-






Abb. 2.7: Zerstörte Bereiche von gesinterten porösen LPS-SiC-Proben (x50=129µm, 4Ma.-% Additiv) nach Lagerung an 
Luft [Ihl00]; a) zerstörte Bindephase zwischen den SiC-Körnern, b) zerstörtes Korn der Bindephase 
 















































Abb. 2.8: Massenspektroskopische Messung der Ausgasungen (a) und IR-Absorptionsspektrum der Bindephase (b) 
einer zerfallenen LPS-SiC-Probe [Ihl00] 
 
Die massenspektroskopischen Aufnahmen (Abb. 2.8a) ergaben, dass in Gegenwart von 
H2O in der Atmosphäre der Zerfall mit einer Bildung von Ethin einhergeht. Mit dem 
Einbringen von Wasserdampf in den mit Schutzgas (Helium) gefüllten Messraum wurde 
neben der Massenzahl m18 für H2O auch die Massenzahl m26 für C2H2 gemessen 
[Ihl00]. 
Das vom Pulver der zerfallenen Probe mittels IR-Spektroskopie aufgenommene Absorp-
tionsspektrum wies auf ein entstandenes Hydroxid hin (Abb. 2.8b). Die breite Absorpti-
onsbande zwischen 3500 und 3000cm-1 spricht im Allgemeinen für OH-Gruppen und 
absorbiertes Wasser. Der Absorptionspeak bei einer Wellenzahl von ca. 3640cm-1 ver-
stärkt jedoch die Annahme vom Vorhandensein anorganisch gebundener OH-Gruppen. 
Das zugehörige Hydroxid konnte anhand dieser Untersuchungen nicht ermittelt wer-
den. Die zerfallenden Proben wiesen auch einen starken charakteristischen Geruch auf, 
wie er bei der Zersetzung von Calciumcarbid auftritt [Ihl00]. Aufgrund der chemischen 
Zusammensetzung der Proben und der demzufolge möglichen Carbidbildungen besitzt 
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aber nur Yttriumcarbid eine Calciumcarbidstruktur, die in der Gegenwart von Feuchtig-
keit äußerst instabil ist [Kos83]. Es wurde demnach geschlussfolgert, dass es sich bei 
der zerfallenden Phase um ein Carbid mit Calciumcarbidstruktur handeln muss [Ihl00]. 
Wie Kost et al. [Kos83] beschreiben, zerfallen Yttriumcarbide in Kontakt mit Wasser 
sehr schnell, wobei gasförmige Zerfallsprodukte gebildet werden. In Abhängigkeit des 
zerfallenden Yttriumcarbides (YC, YC2, Y2C3) werden unterschiedliche Mengen an den 
Gasen C2H2, C2H4, C2H6, CH4, H2, CO gebildet [Gme95, Kos83]. 
 
 
2.3 Elektrische Eigenschaften von SiC 
2.3.1 Elektrischer Widerstand 
 
Die grundlegenden physikalischen Zusammenhänge elektrischer Leitungsvorgänge sind 
in der Literatur vielfach umfassend dargestellt [Ash01, Her99, Kuc01, Sch96, Nit93]. Im 
Folgenden sind die wichtigsten Beziehungen für diese Arbeit nochmals kurz zusam-
mengefasst. 
Elektrische Leitung ist die gerichtete Bewegung elektrisch geladener Teilchen in einem 
Stoff, hervorgerufen durch ein äußeres elektrisches Feld. Die Größe der spezifischen 
elektrischen Leitfähigkeit ist dabei abhängig von der Konzentration der an der Leitung 
beteiligten Ladungsträger pro Volumeneinheit sowie deren Ladung und Beweglichkeit 
im elektrischen Feld. Der Kehrwert der spezifischen elektrischen Leitfähigkeit ist der 
spezifische elektrische Widerstand. 
Der spezifische elektrische Widerstand ρ ist temperaturabhängig. Der diese Abhängig-






   (2.7) 
 
Für den spezifischen elektrischen Widerstand ergibt sich in engen Temperaturbereichen 
folgende lineare Abhängigkeit: 
 
 ( )TT ∆⋅+= αρρ 1293    (2.8) 
 
Für größere Temperaturbereiche lassen sich die Zusammenhänge nicht mehr durch die 
lineare Gleichung 2.8 ausdrücken [Nit93]. 
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Der kristalline Aufbau und die Geometrie beeinflussen den Widerstand eines Werkstof-
fes. Kristallbaufehler haben einen beträchtlichen Einfluss auf die elektrische Leitfähig-
keit [Ash01, Nit93]. Der spezifische elektrische Widerstand ρdef einer mit Kristalldefek-
ten behafteten Probe setzt sich aus dem temperaturabhängigen spezifischen Wider-
stand ρT und dem temperaturunabhängigen defektbedingten Zusatzwiderstand ρD 
zusammen [Nit93]: 
 
 DTdef ρρρ +=    (2.9) 
 
 
2.3.2 Halbleitereigenschaften und Bandstruktur 
 
Siliciumcarbid gehört wie die Elemente, Silicium und Kohlenstoff, zur Gruppe der Halb-
leiter. Der spezifische elektrische Widerstand dieser als Halbleiter bezeichneten Festkör-
per liegt zwischen dem der Leiter und dem der Isolatoren [Ash01, Her99, Kuc01, 
Nit93]. 
Für Einzelatome ergeben sich diskrete Energieniveaus für die Elektronen. Bei Betrach-
tung mehrerer Atome eines Elements spalten die atomaren Zustände auf. Für einen 
unendlich ausgedehnten kristallinen Festkörper ergeben sich Energiebänder, die eine 
kontinuierliche Verteilung der möglichen Elektronen-Besetzungszahl in Abhängigkeit 
der Energie darstellen [Ash01, Wir98]. Abb. 2.9 veranschaulicht qualitativ diesen Sach-
verhalt. 
Entscheidend für den Prozess der Stromleitung ist die Bandstruktur in der Umgebung 
der energetisch obersten mit Elektronen besetzten Zustände (Fermi-Energie) [Ash01, 
Kuc01]. Bei Metallen befinden sich diese Elektronen innerhalb eines Bandes oder über-
lappen sich die Bänder. Halbleiter weisen eine Bandlücke kleiner 5eV auf, wobei die 
















Bei Isolatoren ist die Bandlücke größer 5eV. Der Übergang vom Metall zum Halbleiter 
stellt einen qualitativen Sprung dar, wo hingegen die Abgrenzung zwischen Halbleiter 
und Isolator willkürlich gewählt wurde. Eine elektrische Leitung wird bei beiden erst 
dann möglich, wenn Elektronen über die Bandlücke hinweg aus dem Valenzband in 
das Leitungsband angeregt werden [Ash01, Kuc01, Nit93, Rac85]. 
Die elektrische Leitfähigkeit der Halbleiter wird neben der Bandstruktur von der effekti-
ven Masse, der Art, der Konzentration und der Beweglichkeit der Ladungsträger sowie 
von den Gitterdefekten und der Temperatur bestimmt. Die spezifischen elektrischen 
Widerstände können zwischen 10-4 Ωcm und 109 Ωcm betragen. Der Temperaturkoef-
fizient ist für Halbleiter im Allgemeinen negativ [Her99, Kuc01, Nit93, Pau74]. 
Durch die Dotierung eines Halbleiters mit Fremdatomen lassen sich dessen elektrische 
Eigenschaften verändern, wobei zwei Arten von Störstellenhalbleitung auftreten kön-
nen (Abb. 2.10). Wird zum Beispiel beim SiC ein Si-Atom durch ein dreiwertiges Al-
Atom ersetzt, tritt infolge des fehlenden Valenzelektrons p-Leitung ein. Bei großem Si-
Überschuss führt in der Regel der Einbau von Elementen der 5. Gruppe zu n-leitendem 
SiC. Bei genügend vorhandenem Kohlenstoff kann durch C-Überschuss im Kristall p-
leitendes SiC entstehen. Ebenso rufen die Elemente der 3. Gruppe p-Leitung hervor 
[Rac85, Sch00, Wir98, Züc56]. 
Schon geringe Veränderungen in der Konzentration von Verunreinigungsatomen kön-
nen beobachtbare Effekte zeigen. Der spezifische elektrische Widerstand kann bei einer 
gegebenen Temperatur um den Faktor 1012 variieren, wenn sich die Konzentration der 
Verunreinigungsatome um lediglich einen Faktor 103 ändert [Ash01]. Die verschiedenen 
Verläufe des spezifischen Widerstandes eines Halbleiters unterschiedlicher Konzentrati-
on an Verunreinigungsatomen treffen sich mit steigender Temperatur in einer gemein-




















Eine bedeutende Rolle aufgrund seiner Halbleitereigenschaften spielte SiC schon meh-
rere Jahrzehnte als Material für die Herstellung spannungsabhängiger Widerstände 
[Hag70, Ter98, Ter99, Züc56]. Die Herstellung elektrischer Heizer aus Siliciumcarbid ist 
ein weiteres Anwendungsgebiet dieser Keramik, bei dem die elektrischen Eigenschaf-
ten des Werkstoffes genutzt werden [Gne78, Kol86, Pel98]. SiC wird auch zunehmend 
als Werkstoff für elektronische Funktionselemente interessant, wie umfangreiche Arbei-
ten auf dem Gebiet der elektrischen Eigenschaften, insbesondere der gezielten Dotie-
rung dieses Werkstoffes, belegen [Mat98, Neu00, Ort97, Ton97, Wah98, Wir98]. 
 
 
2.3.3 Elektrischer Widerstand mehrphasiger Systeme 
 
In Systemen, die aus mehreren Phasen bestehen, können die elektrischen Eigenschaf-
ten des Stoffsystems durch die Einzelphasen unterschiedlich beeinflusst werden. Der 
Gesamtwiderstand solcher Werkstoffsysteme setzt sich daher aus den unterschiedli-
chen Widerstandsanteilen der Einzelphasen zusammen [Fle98-1, Mai86, McL90, Nit93]. 
Aufgrund der Beschaffenheit liegt bei der Mehrzahl der keramischen Werkstoffe ein 
derartiges Widerstandsverhalten vor. In einfacher Annäherung setzt sich in einem 
zweiphasigen System mit den Phasen A und B der spezifische Gesamtwiderstand ρges 
aus den spezifischen Einzelwiderständen ρA und ρB zusammen, wenn von einer Faser 
mit infinitesimal kleiner Querschnittsfläche ausgegangen wird. Liegen die Einzelphasen 
homogen verteilt und untereinander verbunden in dieser Werkstofffaser vor, kann von 
einer Parallelschaltung ausgegangen werden [Nit93]. Demnach ergibt sich dann für den 
Gesamtwiderstand aus den Einzelwiderständen ρA und ρB sowie den Volumenanteilen 
der Einzelphasen VA und VB bzw. 1-VA folgender Zusammenhang [Nit93]: 
 
 ( )ABAAges VV −⋅+⋅= 1
111
ρρρ    (2.10) 
 
Mit dieser einfachen Beschreibung der spezifischen elektrischen Leitfähigkeit lässt sich 
das Leitungsverhalten von einfachen metallischen Legierungen noch recht gut be-
schreiben. Jedoch bedarf es wesentlich komplexerer Beschreibungen des Widerstands-
verhaltens von keramischen Werkstoffen, die keinem einfachen Strukturaufbau gehor-
chen. Das Leitungsverhalten solch komplexer Systeme ist Gegenstand umfangreicher 
Forschungen [Fle98-2, Fle99, Fle00, Kle02, Mai86, McL00-1, McL00-2, Nan01]. Beste-
hen die Phasen in einem mehrphasigen System aus Materialien mit unterschiedlichem 
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Leitungsverhalten, so kann es zu einer frequenzabhängigen Leitfähigkeit in dem Fest-
körper kommen. Mit Hilfe der Impedanzspektroskopie lassen sich die Unterschiede im 
Widerstandsverhalten sichtbar machen [Mac87]. Unterschiedliche Korngrößen bzw. 
Korngrößenverteilungen bewirken dabei charakteristische Impedanzspektren. 
Mit Hilfe des Brick-Layer-Modells (Abb. 2.11) lässt sich das Widerstandsverhalten poly-
kristalliner Proben simulieren. Fleig et al. [Fle98-2, Fle99] beschreiben, ausgehend vom 
Brick-Layer-Modell das Widerstandsverhalten polykristalliner Werkstoffe auf Basis von 
Finite-Elemente-Methoden und Impedanzmessungen. Durch gezielte Modellanpassun-
gen wurde es möglich, Impedanzspektren zu simulieren, die denen realer Werkstoffe 
sehr nahe kommen und mit denen diese sehr gut beschreibbar sind [Fle98-2, Fle99]. 
Grundlage des Brick-Layer-Modells ist ein polykristalliner Körper, dessen Korngrenzen 
einen hohen Widerstand aufweisen. Dabei wird von einer stark vereinfachten Gefüge-
struktur, bestehend aus würfelförmigen Körnern und homogenen Grenzflächen mit 
identischen Eigenschaften, ausgegangen (Abb. 2.11a). Dabei lässt sich entsprechend 
Abbildung 2.11b, das Widerstandsverhalten durch eine Reihenschaltung der einzelnen 
Phasen beschreiben, die sich in keramischen Werkstoffen meist aus einem ohmschen 
und einem kapazitiven Anteil zusammensetzen [Fle99]. 
Handelt es sich um einen porösen Festkörper, werden die elektrischen Eigenschaften 
außerdem noch von der Porenkonzentration, -verteilung, -größe und -form beeinflusst. 
Phasen unterschiedlichen Leitungscharakters vorausgesetzt, lässt sich vereinfacht an-
nehmen, dass die Volumenanteile der am Aufbau eines Systems beteiligten Phasen die 



























Abb. 2.11: Brick-Layer-Modell [Fle98-1]; a) Vereinfachte Struktur, b) Ersatzschaltbild, c) Impedanzspektrum 
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2.3.4 Elektrische Eigenschaften von LPS-SiC-Keramiken 
 
Untersucht wurden von Kleebe et al. [Kle03], Pesl [Pes97] und Siegelin [Sie02] dicht 
gesinterte LPS-SiC-Keramiken, zu deren Herstellung AlN und YAG Verwendung fanden. 
Hingegen waren LPS-SiC-Keramiken, die mit Al2O3 und Y2O3 bzw. Seltenerdoxiden im 
Sinteradditiv hergestellt wurden, Gegenstand der Untersuchungen von Makrlik 
[Mak00], Martin et al. [Mar01-1, Mar01-2] und Volz et al. [Vol01]. Im Vergleich der 
Ergebnisse der beiden untersuchten LPS-SiC-Typen wird deutlich, dass die spezifischen 
elektrischen Widerstände der mit AlN hergestellten Materialien durchschnittlich größer 
sind. 
Der Widerstand von LPS-SiC wird durch die sekundäre Phase beeinflusst, die vorwie-
gend aus Yttrium-Aluminium-Granat besteht und einen nichtohmigen Kontakt zwi-
schen den SiC-Körnern darstellt [Mak00, Sie02]. Der spezifische elektrische Widerstand 
von flüssigphasengesinterten SiC-Keramiken ist temperaturabhängig und weist, je nach 
Zusammensetzung und Temperatur, Werte in einem sehr weiten Bereich zwischen 101 
und 1012 Ωcm auf [Mar01-1, Pes97, Sie02]. 
Auf Basis ihrer Untersuchungsergebnisse entwickelten Siegelin [Sie02] und Pesl [Pes97] 
ein Modell der elektrischen Leitung für LPS-SiC, bei der entsprechend des Brick-Layer-
Modells die Leitung durch die Körner über die Korngrenzen hinweg auf Leitungspfaden 
stattfindet. Aufgrund der von ihnen festgestellten Core-Rim-Struktur der SiC-Körner 
nehmen sie an, dass vorwiegend die dotierte Kornhülle an der Leitung in den Körnern 





Abb. 2.11: Schematische Darstellung des LPS-SiC-Gefüges und der Leitungspfade; a) Leitung über SiC-Körner und 
Korngenzenbarrieren entsprechend den Annahmen von Siegelin [Sie02] und Pesl [Pes97], b) vorwiegende 




Martin et al. [Mar01-1, Mar01-2] schlagen hingegen vor, dass die Leitung im Material 
hauptsächlich entlang der Korngrenzen erfolgt (Abb. 2.11b). Besonders die SiC Korn-
Korn-Kontaktbereiche sind gekennzeichnet durch eine Konzentration von Aluminium-
atomen, die auf eine Dotierung in diesem Bereich hinweisen. Hinzu kommt, dass die 
Korngrenze in solchen Bereichen extrem gering ist. Wie die Untersuchungen mittels 
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) von Martin et al. [Mar01-1, Mar01-2] ge-
zeigt haben, beträgt die Dicke der Korngrenzen im Bereich von SiC-Korn-Korn-
Kontakten zum Teil nur 2 nm. Damit ist nur ein äußerst schmaler Übergangsbereich als 
Barriere der Stromleitung vorhanden, der zu keinem messbaren Teilwiderstand mittels 
Impedanzspektroskopie führt [Mar01-1, Mar01-2]. Ein ähnliches Resultat erhielten auch 
Kleebe et al. [Kle03], Makrlik [Mak00] und Siegelin [Sie02] bei ihren Impedanzspektro-
skopie-Messungen. Sie deuten ihre Messergebnisse dahingehend, dass der Widerstand 
hauptsächlich durch die Korngrenzen beeinflusst wird und schlussfolgern, dass die Lei-
tung in LPS-SiC als eine Reihenschaltung von sehr hohen und niedrigen Widerständen 
verstanden werden kann [Pes97, Sie02]. Dementsprechend leitet Siegelin [Sie02] das in 
Abbildung 2.12 dargestellte Ersatzschaltbild ab, auf dessen Basis folgende Gleichung 











R 11 +=   (2.11) 
 
In die Gleichung 2.11 gehen die Widerstände der SiC-Körner RK und der Korngrenzen 
RKG sowie der mittlere Korndurchmesser dK und die Dicke der Korngrenzen dKG ein. 
Über dK erfolgt die Berücksichtigung der zu überwindenden Korngrenzen im Gefüge 
[Sie02]. Anzumerken ist, dass das vorgeschlagene Ersatzschaltbild und demzufolge die 
verwandte Gleichung eine Vereinfachung darstellt. Wie Siegelin [Sie02] angibt, liegt im 
Material eine Kern-Hülle-Struktur der SiC-Körner vor. Demzufolge muss sich der Wider-









Generell konnte festgestellt werden, dass sich der spezifische elektrische Widerstand 
verringert, wenn sich die Haltezeiten bei der Sinterung verlängern bzw. eine anschlie-
ßende Temperung erfolgt [Mak00, Mar01-1, Sie02]. Das Gefüge so behandelter Pro-
ben weist eine SiC-Kornvergröberung auf. Geschlussfolgert wird daher, dass die Lei-
tung durch größere, gut leitfähige SiC-Körner eine Begünstigung erfährt. Gleichzeitig 
sinkt der Einfluss der Korngrenzen, was eine Reduzierung dieses Widerstandsanteiles 
zur Folge hat [Mar01-1, Sie02]. 
Ebenso wie andere SiC-Keramiken weist flüssigphasengesintertes SiC einen span-
nungsabhängigen Widerstand auf. In Abhängigkeit der Phasenanteile von SiC und Se-
kundärphase kann der spezifische elektrische Widerstand, ausgehend von Werten um 
1010 Ωcm bei Raumtemperatur, um bis zu drei Zehnerpotenzen mit steigender Span-
nung absinken [Pes97]. Dieses nichtohmsche Verhalten wird von Pesl [Pes97] und Sie-
gelin [Sie02] auf das Vorhandensein einer Energiebarriere im Bereich der Korngrenzen-
phase zurückgeführt. Die Annahmen beruhen dabei auf Modellen von Haluschka 
[Hal98] und Kondo [Kon92]. Abbildung 2.13 verdeutlicht die Barrierensituation, zu 
deren Überwindung zwei unterschiedliche Mechanismen zum Tragen kommen können. 
Zum Einen ermöglicht das Tunneln bzw. "Hopping" zwischen lokalisierten Energiezu-
ständen die Überwindung. Zum Anderen können thermisch angeregte Elektronen den 
Potentialwall überwinden [Hal98, Kon92]. 
Zusammenfassend ergibt sich für die elektrischen Eigenschaften von SiC-Keramiken im 
Allgemeinen und für flüssigphasengesintertes SiC im Besonderen eine starke Abhän-
gigkeit von der Art und dem Grad der Dotierung. Beeinflusst wird die Dotierung offen-
sichtlich nicht nur durch die für die Sinterung zugegebenen Additive, sondern auch 
durch die Bedingungen bei der Sinterung. Auch die Korngröße und die Korngrenzen 
sowie die Korngrenzenphase bzw. sekundäre Phase beeinflussen die elektrischen Ei-
















Die Phasenbildung bei porösem LPS-SiC ist bisher nicht umfassend untersucht und voll-
kommen verstanden worden. Ebenso sind die Ergebnisse der Untersuchungen zu den 
dichten Materialien nicht zweifelsfrei und übereinstimmend in ihrer Aussage. Die in 
vorangegangenen Arbeiten [Ihl00] beobachtete Bildung bisher nicht identifizierter Pha-
sen und der aufgetretene Zerfall von Proben zeigen, dass der Herstellungsprozess von 
porösem LPS-SiC noch nicht vollständig beherrscht wird. Die Kontrolle der Zersetzungs-
reaktionen während der Sinterung ist daher für eine reproduzierbare Herstellung des 
Materials mehr von Bedeutung als im Falle des dichten Werkstoffes. 
Die Ergebnisse der Arbeiten zu der Struktur und den Eigenschaften sowie den Masse-
verlusten und die sie hervorrufenden Gasphasenreaktionen zeigen übereinstimmend, 
dass die Reaktion von Al2O3 mit SiC unter Bildung gasförmiger Produkte die Hauptursa-
che für die Masseverluste darstellt. Wie in Abschnitt 2.2.3 beschrieben, werden die 
damit einhergehenden strukturellen Veränderungen weitestgehend mit dieser Zerset-
zungsreaktion in Verbindung gebracht. Durch die Verwendung von AlN statt Al2O3 
konnte eine Verringerung des Masseverlustes erreicht werden. Die Ausbildung eines 
Yttrium-Aluminium-Granates als alleinige sekundäre Phase wird in beiden Fällen ange-
strebt. Jedoch stellte eine Vielzahl von Autoren fest, dass vor allem bei hohen Masse-
verlusten, d.h. bei einer Verringerung des Al2O3-Gehaltes, es zur Bildung weiterer Ver-
bindungen kommt. Diese konnten aber, zum Teil aufgrund ihres geringen Gehaltes in 
den Proben, nicht immer eindeutig identifiziert werden. Es zeigte sich, dass auch Y2O3, 
von dem angenommen wurde, dass es nicht oder nur unwesentlich an den Reaktionen 
mit SiC beteiligt ist, zusammen mit SiC zur Phasenbildung beitragen kann. Es sind aber 
keine zuverlässigen Angaben zu den Wechselwirkungen zwischen SiC und Y2O3 in der 
Literatur vorhanden. 
Im Falle des porösen LPS-SiC können die Reaktionen zwischen den Oxiden und SiC 
während der Sinterung zur Bildung instabiler Phasen führen, die sich nach der Sinte-
rung bei Lagerung des Materials an Luft zersetzen und einen Zerfall des Werkstoffes 
verursachen. Deshalb ist es notwendig, sowohl thermodynamische als auch experimen-
telle Untersuchungen durchzuführen, um die bei der Sinterung stattfinden Wechselwir-
kungen zu verstehen. Fehlende Daten zu den Veränderungen in den Phasenzusam-
mensetzungen im System Al2O3-Y2O3-SiC durch veränderte Atmosphären und Kohlen-
stoffgehalte müssen durch geeignete thermodynamische Rechnungen und Experimente 
erbracht werden. Ziel ist es, durch die Wahl geeigneter Parameter einen in seiner Pha-
senzusammensetzung stabilen und reproduzierbaren porösen Werkstoff auf Basis von 
flüssigphasengesintertem SiC herzustellen. 
3. Motivation 
 34 
Interessant ist das Verhalten des elektrischen Widerstandes eines derartigen porösen 
SiC-Werkstoffes vor allem in Hinblick auf technische Applikationen im Regenerations-
bereich von Filtrierprozessen, für eine Gasvorwärmung und im Bereich beheizbarer 
Katalysatorträger. Bei diesen Anwendungen wird neben der reproduzierbaren und de-
finiert einstellbaren Porosität und Porenstruktur auch die Kenntnis des elektrischen 
Verhaltens als Prozessgröße notwendig. Bisher wurden aber noch keine Untersuchun-
gen zum elektrischen Verhalten von porösem LPS-SiC durchgeführt. 
Die in jüngerer Vergangenheit präsentierten Ergebnisse zum Leitungsverhalten von 
dichten flüssigphasengesinterten SiC-Keramiken haben gezeigt, dass sehr starke 
Schwankungen im Leitungsverhalten auftreten. Veränderte Bedingungen bei der Her-
stellung der Keramiken, insbesondere der Sinterbedingungen haben unterschiedliche 
Widerstände zur Folge. Die Ergebnisse aus Impedanzspektroskopiemessungen lassen 
den Schluss zu, dass die Leitung im Material durch die Korngrenzenphasen behindert 
wird. Die SiC-Körner hingegen besitzen aufgrund des Halbleitungsverhaltens einen 
geringen Widerstand, der durch eine Dotierung über die Sinteradditive noch verringert 
wird. Modelle zur Beschreibung der Leitungsvorgänge mit denen sich näherungsweise 
die Zusammenhänge erklären lassen, wurden entwickelt. Die wirklichen Vorgänge las-
sen sich aber mit diesen Modellen nicht vollständig und zweifelsfrei beschreiben. 
Durch die Bestimmung des elektrischen Widerstandes an Proben unterschiedlicher Zu-
sammensetzung sollen im Rahmen dieser Arbeit Rückschlüsse gezogen werden auf den 
Einfluss der SiC-Korngröße und des Additivgehaltes auf die elektrischen Leitungsvor-
























Abbildung 3.1 verdeutlicht die experimentelle Vorgehensweise in der vorliegenden 
Arbeit. Grundlage für die Untersuchungen zu den Phasenausbildungen sind Modell-
proben mit erhöhten Additivgehalten. Basierend auf den Erkenntnissen aus diesen Un-
tersuchungen erfolgt die Herstellung poröser Werkstoffe, die nach umfangreicher Cha-
rakterisierung auf ihre elektrischen Eigenschaften hin untersucht werden. 
 
4. Probenpräparation und Untersuchungsmethoden 
 36 
4. Probenpräparation und Untersuchungsmethoden 
4.1 Überblick 
 
Die Probenherstellung erfolgte nach bekannten Technologien für die Herstellung tech-
nischer Keramiken. In Abbildung 4.1 ist die Herstellungstechnologie der porösen LPS-




Abb. 4.1: Schematische Darstellung des Probenherstellungsprozesses 





Bei den in dieser Arbeit verwendeten SiC-Pulvern handelte es sich um α-SiC Schleifmit-
telkörnungen der Firma ESK-SiC GmbH. Die gewählten Pulverkörnungen der Qualität 
„Grün“ entsprachen denen handelsüblicher Schleifmittelkörnungen. Die Zusammen-
setzungen der verwendeten Pulver sind in Tabelle 4.1 dargestellt. Die Angaben wurden 
den Werkstoffdatenblättern entnommen und gelten als Durchschnittswerte. 
 
Tab. 4.1: chemische Durchschnittsanalyse SiC-Schleifmittelpulver lt. Datenblatt [ESK00-1] (ermittelt nach FEPA-





korngröße in µm SiC Cfrei Sifrei Fe Al2O3 CaO MgO Na2O
F100 129 99,5 0,1 0,05 0,03 < 0,01 < 0,01 < 0,01 < 0,01
F360 22,8 ±1,5 99,0 0,1 0,1 ≤ 0,2 ≤ 0,1 ≤ 0,03 ≤ 0,01 ≤ 0,02
F500 12,8 ±1,0 99,0 0,1 0,1 ≤ 0,2 ≤ 0,1 ≤ 0,03 ≤ 0,01 ≤ 0,02
F1200 3,0 ±0,5 99,0 0,1 0,1 ≤ 0,2 ≤ 0,1 ≤ 0,03 ≤ 0,01 ≤ 0,02
 
Von den SiC-Pulvern wurden zusätzlich die Gehalte an Sauerstoff und freiem Kohlen-
stoff bestimmt. Zur Sauerstoffbestimmung wurde das Trägergas-Heißextraktionsver-
fahren angewendet, wobei der Sauerstoff in einer IR-Zelle über CO2 bestimmt wird. 
Verwendet wurde das Gerät Leco TC-436 (Sauerstoff/Stickstoff-Analysator). Zur Be-
stimmung des freien Kohlenstoffs stand das Gerät Leco RC-412 (Kohlenstoff/Wasser-
Analysator) zur Verfügung. Bei dieser Analysenmethode findet eine kontrollierte 
Verbrennung mit anschließender IR-Detektion unter definierten Temperaturbedingun-
gen statt. 
Die Ergebnisse enthält Tabelle 4.2. Die Gehalte an freien Kohlenstoff entsprechen in 
etwa den angegebenen Mengen in den Werkstoffdatenblättern. 
 
Tab. 4.2: Gehalte an Sauerstoff und freiem Kohlenstoff 
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Abb. 4.2: Röntgendiffraktogramme von SiC F1200 (a) und SiC F500 (b) 
 
Die Phasenzusammensetzung der verwendeten Pulver wurde mittels Röntgendiffrak-
tometrie (XRD) bestimmt. Für die Untersuchungen wurde das Diffraktometer XRD7 
(Seifert FPM) eingesetzt. Die Messungen erfolgten in einem Winkelbereich von 2θ zwi-
schen 10° und 70° mit einer Schrittweite von 0,05° und einer Haltezeit von 5s. Die Un-
tersuchungen ergaben, dass die α-SiC-Pulver hauptsächlich aus dem 6H Polytyp beste-
hen. Daneben liegen in geringen Mengen noch die Polytypen 4H und 15R vor. 
Die Pulver differieren geringfügig im Gehalt der Polytypen. Abbildung 4.2 zeigt die 
Röntgendiffraktogramme der SiC-Pulverkörnungen F1200 und F500, die die stärksten 
Unterschiede in der Polytypenzusammensetzung aufweisen. Die Röntgenreflexe bei 
Winkeln von 2θ = 30,7° und 2θ = 32,1° sind die Reflexe der β–Strahlung von 6H-SiC. 
Die Korngrößenanalyse erfolgte mit dem Laserbeugungsgerät Helos (H 0392) der Firma 
Sympatec. Das Messprinzip dieses Gerätes beruht auf der Beugung von monochromati-
schem Licht an Teilchen. Die Ablenkung des Laserstrahls wird beim Durchgang durch 
die Messzelle erfasst. Durch die Analyse der entstehenden Beugungsspektren lässt sich 
die Korngrößenverteilung dispergierter Pulver bestimmen. Nach diesem Messprinzip 
wurden alle Korngrößenverteilungen der Versätze ermittelt. 
Die charakteristischen Korndurchmesser der jeweiligen Pulver bei einem Durchgangs-
wert von 10, 50 und 90% sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst. 
 
Tab. 4.3: Charakteristische Werte der massengewichteten Partikelverteilungen der verwendeten SiC-Pulver 
 
Normbezeichnung x10 in µm x50 in µm x90 in µm 
F100 94,6 157,8 221,9 
F360 15,7 28,0 44,1 
F500 8,5 14,6 22,8 
F1200 1,5 3,9 6,6 
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Abb. 4.3: Korngrößenverteilungsdichten der verwendeten SiC-Pulver 
 
Wie aus den Verteilungsdichtekurven (Abb. 4.3) zu erkennen ist, handelt es sich bei 
den verwendeten SiC-Pulvern um Pulver mit einer sehr engen monomodalen Korngrö-
ßenverteilung. Sie eignen sich somit hervorragend für die Herstellung poröser SiC-





Das Aluminiumoxid (Handelsbezeichnung Al2O3 Alcoa A16 SG) wurde von der Firma 
Alcoa Industrial Chemicals und das Yttriumoxid (Handelsbezeichnung Y2O3 grade C) 
von der Firma H.C. Starck bezogen. Ihre chemischen Zusammensetzungen, die den 
Datenblättern entnommen wurden, sind in Tabelle 4.4 (Al2O3) und Tabelle 4.5 (Y2O3) 
dokumentiert. Es handelte sich um hochreine, synthetische Rohstoffe mit äußerst ge-
ringen Gehalten an Verunreinigungen. 
 
Tab. 4.4: chemische Durchschnittsanalyse Al2O3 lt. Datenblatt [Alc98]] 
 
 Al2O3 Na2O SiO2 Fe2O3 CaO B2O3 MgO
Anteil in Ma.-% 99,8 0,06 0,03 0,02 0,02 0,003 0,03
 
Tab. 4.5: chemische Durchschnittsanalyse Y2O3 lt. Datenblatt [HCS01] 
 
 Glühverlust Seltenerdoxide Y2O3 von Seltenerdoxide Al Ca Fe
Anteil in Ma.-% <0,78 >99,20 99,98 <0,001 <0,001 <0,001
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Bei den oxidischen Rohstoffen Al2O3 und Y2O3 handelte es sich um feine, sinterfähige 
Pulver mit einer breiten monomodalen Kornverteilung. Die charakteristischen Korn-
durchmesser bei Durchgangswerten von 10, 50 und 90% sind in Tabelle 4.6 enthalten. 
Die mittleren Korndurchmesser von ca. 1µm und das Körnungsband von vorwiegend 
kleiner 3µm ließen eine hohe Sinteraktivität erwarten. Die charakteristischen Korn-
durchmesser der verwendeten Additivmischung liegen im Bereich der eingesetzten 
Oxide (Tab. 4.6). 
 
Tab. 4.6: Charakteristische Werte der massengewichteten Partikelverteilungen der verwendeten Oxide 
 
Oxide x10 in µm x50 in µm x90 in µm 
Al2O3 0,3 0,8 2,1 
Y2O3 0,5 1,2 3,0 
4 Al2O3 + Y2O3 0,4 0,9 2,2 
 
 
4.3 Versatz- und Probenherstellung 
4.3.1 Proben für die Untersuchungen der Phasenausbildungen 
 
Zum Verständnis der Phasenbeziehungen im System Al2O3-Y2O3-SiC und um ausrei-
chende Analysenmengen zu erhalten, war es notwendig, die Menge an Additiven dras-
tisch zu erhöhen. Auch die Beziehungen zwischen den einzelnen Oxiden und dem SiC 
sollten durch spezielle Zusammensetzungen näher bestimmt werden. 
Für die Untersuchungen der Phasenausbildungen wurde ein für poröses SiC verwende-
tes Pulver eingesetzt. Um eine möglichst hohe Sinteraktivität zu erhalten, wurde ein 
sehr feines Pulver mit einer mittleren Korngröße von ca. 3µm (F1200) gewählt. Die Sin-
teradditivzusammensetzung sollte dem Mischungsverhältnis der Oxide früherer Arbei-
ten [Ihl00] gleichkommen. Das Verhältnis entsprach demnach einer Zusammensetzung 
von 80Mol.-% Al2O3 und 20Mol.-% Y2O3, die nahe am Eutektikum liegt. 
Die Zusammensetzungen der Proben für die Untersuchungen zu den Phasenausbildun-
gen sind in Tabelle 4.7 dargestellt. 
 
Tab. 4.7: Zusammensetzung der Proben für die Untersuchungen zu den Phasenausbildungen 
 
Anteile in Ma.-% 
Probenbezeichnung 
Al2O3 Y2O3 SiC 
SiC-Al2O3 50,00 50,00 
SiC-Y2O3 50,00 50,00 
SiC-Al2O3-Y2O3 32,18 17,82 50,00 
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4.3.2 Poröse LPS-SiC Werkstoffe 
 
Die aus früheren Arbeiten [Adl97, Adl99, Ihl00] gewonnene Erkenntnis über die opti-
male Zusammensetzung poröser LPS-SiC-Keramiken diente als Grundlage für die Her-
stellung der porösen LPS-SiC-Proben. Bei den Untersuchungen sollten die für die elekt-
rischen Eigenschaften signifikanten Einflussgrößen ermittelt werden. Dazu wurden die 
Zusammensetzung der Versätze und die Sinterbedingungen entsprechend variiert. Ver-
änderliche Parameter waren daher die SiC-Korngröße, der Sinteradditivgehalt, die Sin-
tertemperatur, die Haltezeit und die Sinteratmosphäre. Von ihnen wurde erwartet, dass 
sie einen Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften erkennen lassen. 
Die Erkenntnisse aus den Untersuchungen zu den Phasenausbildungen hinsichtlich 
möglicher notwendiger Veränderungen der Sinterbedingungen sollten mit in die Her-
stellung der porösen LPS-SiC Proben einfließen, wenn eine Verbesserung in den Eigen-
schaften zu erwarten war. 
Das bei allen Versätzen eingesetzte Sinteradditiv entsprach der eutektischen Zusam-
mensetzung von 80Mol.-% Al2O3 und 20Mol.-% Y2O3. Damit besaß es die gleiche Zu-
sammensetzung, wie sie in den Untersuchungen zu den Phasenausbildungen verwen-
det wurde. 
Die Sinteradditivmenge sollte bei den Chargen der SiC-Körnung F500 (x50 = 12,8µm) 
variiert werden. Da anzunehmen ist, dass der Einfluss der Additivmenge beim Einsatz 
unterschiedlicher SiC-Körnungen nahezu gleich ist, wurden die Chargen der drei weite-
ren verwendeten SiC-Körnungen mit 4Ma.-% Sinteradditiv hergestellt und auf eine 
Herstellung von Chargen mit unterschiedlichen Additivgehalten bei jeder SiC-Körnung 
verzichtet. Vom Versatz M4 wurden zwei Chargen hergestellt, um die Reproduzierbar-
keit der Ergebnisse zu überprüfen. 
 









F4 F1200 3,0 4
XM2 F500 12,8 2
XM3 F500 12,8 3
XM4 F500 12,8 4
XM6 F500 12,8 6
M4 F360 22,8 4
G4 F100 129,0 4
 
Die Probenbezeichnungen (Tab. 4.8) enthalten in Kurzform die wichtigsten Merkmale 
des jeweiligen Versatzes. Die Buchstaben stehen für die Körnung des verwendeten SiC-
4. Probenpräparation und Untersuchungsmethoden 
 42 
Pulvers (XG – F100, M – F360, XM – F500, F – F1200). Die Ziffer in der Versatzbezeich-
nung steht für den Gehalt an Sinteradditiv. Im weiteren Verlauf dieser Arbeit erfolgt die 
Bezeichnung der Proben durch deren Kurzbezeichnung. 
 
 
4.3.3 Versatzaufbereitung und Prüfkörperherstellung 
 
Die Oxide Al2O3 und Y2O3 für das Sinteradditiv wurden nach dem Einwiegen gemischt 
und gemeinsam mittels einer Planetenkugelmühle nass gemahlen. Die Mahltöpfe be-
standen aus Al2O3-Keramik. Den Oxiden wurden Wasser und Mahlkörper aus Al2O3 
zugegeben. Nach einer 1-stündigen Mahlung und der Abtrennung der Mahlkörper 
erfolgte unter Rühren sowie Anreicherung mit Wasser, die Zugabe der organischen 
Binde- und Presshilfsmittel und des SiC-Pulvers. Die Mischdauer betrug eine Stunde. 
Nach der Trocknung bei ca. 60°C wurden die Versätze mit Hilfe eines Siebes granuliert 
(je nach mittlerer SiC-Korngröße betrug die Maschenweite 315µm bzw. 125µm). 
Aus den Granulaten der einzelnen Chargen wurden, je nach Bestimmung, d.h. sich 
anschließenden Untersuchungen, geeignete Prüfkörpergeometrien hergestellt. Die 
Chargen zur Untersuchung der Phasenausbildungen wurden vorwiegend zu Tabletten 
mit einem Durchmesser von 30mm und einer Dicke von 5mm verarbeitet. Die Proben 
zur Bestimmung der elektrischen Eigenschaften und der Stoffeigenschaftswerte erhiel-
ten Abmaße von 60 x 8 x 5mm. Die Herstellung aller Proben erfolgte durch Trocken-
pressen mit einem Druck von 75MPa. Die Pressfeuchte lag unter 1Ma.-%. 
Um eine möglichst vollständige Beseitigung bzw. Zersetzung der Binde- und Presshilfs-
mittel zu Pyrolysekohlenstoff zu erreichen, wurden die Probekörper bei 1200°C in Ar-
gon ausgeheizt. Zur Ermittlung des Masseverlustes und der Brennschwindung nach der 
Sinterung wurden die Massen und die Probenlängen nach dem Ausheizen erfasst. 
 
 
4.3.4 Durchführung der Sinterungen 
 
Für die Untersuchung der Phasenausbildungen ist es notwendig die thermodynami-
schen Einflussgrößen Temperatur und Atmosphärendruck zu berücksichtigen. Neben 
dem kinetischen Einfluss der Haltezeit bei den Sinterungen ist auch die Zusammenset-
zung der Ofenatmosphäre von Bedeutung. Die Sinterungen sollten daher bei für LPS-
SiC typischen Sintertemperaturen von 1850°C, 1925°C und 1950°C durchgeführt wer-
den. Außerdem wurden die Haltezeiten wie auch die Zusammensetzung der Ofenat-
mosphäre als auch der Druck (1bar/Vakuum) variiert. 
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Für die Untersuchungen standen drei widerstandsbeheizte Sinteröfen unterschiedlicher 
Größe zur Verfügung. Die mit Graphitheizelementen ausgestatteten Aggregate stamm-
ten zum Einen von der Firma Fine Ceramics Technologies (FCT), die im Folgenden mit 
Sinterofen 1, mit einem Volumen von 6 Liter, und Sinterofen 2, mit einem Volumen 
von 20 Liter, bezeichnet sind, sowie ein 1,6 Liter-Ofen von der Firma Thermal Techno-
logies (TT), der fortan als Sinterofen 3 bezeichnet ist. Im Sinterofen 1 und Sinterofen 2 
wurden Sinterungen unter Schutzgasatmosphäre (Argon) bei einem Druck von 1bar 
durchgeführt. Verwendung fanden Tiegel aus Graphit. Die Sinterungen bei 1850°C 
und 1950°C mit einer Haltezeit von 1 Stunde erfolgten im Sinterofen 1 und die Sinte-
rungen bei 1925°C mit einer Haltezeit von 2 Stunden im Sinterofen 2. Die Sinterungen 
im Gasgemisch erfolgten, neben Sinterungen unter Argon, im Sinterofen 3, da hier die 
Möglichkeit bestand verschiedene Gase dosiert einzuleiten. Zusätzlich existierte die 
Möglichkeit Sinterungen unter Hochvakuum durchzuführen. Die Sinterungen wurden 
mit gleichen Heizraten und Haltezeiten, soweit technologisch möglich, durchgeführt. 
Bis zu einer Temperatur von 1100°C erfolgte die Aufheizung der Proben im Vakuum. 
Nach erreichen dieser Temperatur wurde der Sinterprozess unter einer Argon-
Atmosphäre fortgesetzt. Bei den Gasgemischsinterungen wurde ab einer Temperatur 
von 1500°C das entsprechende Gemisch eingeleitet. Es wurde angestrebt, den Ofenfül-
lungsgrad, d.h. die Probenmengen in den Graphittiegeln bei den jeweiligen Versuchs-
reihen mit mehreren Sinterungen konstant zu halten, um Einflüsse durch differente 
freie Ofenvolumina zu vermeiden. 
Nach den Sinterungen wurden die Proben den jeweiligen Untersuchungen zugeführt. 
Die Proben zur Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit mussten für die Messungen 
noch einen Bearbeitungsschritt durchlaufen. Die endgültige Probengeometrie, die an-





Mit Hilfe der Physikalischen Gasphasenabscheidung (PVD) wurden die Proben für die 
elektrischen Messungen kontaktiert (Abbildung 4.2). Verwendet wurde ein Gleich-
strom-Vakuumbogenverdampfer der Firma Metaplas Ionon vom Typ MR 313. Als Kon-
taktwerkstoff diente eine Platin-Gold-Legierung, Pt5Au mit 95% Platin und 5% Gold. 
Die Dicke der aufgedampften Schichten betrug 0,5µm. 
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Abb. 4.4: Gleichstrom-Vakuumbogen PVD 
 
Bei dem zum Einsatz gekommenen Verfahren wird durch intensiven Energieeintrag aus 
dem zunächst in fester Form vorliegenden Schichtmaterial (Target) ein Dampf- bzw. 
Plasmastrom erzeugt. Aus dem im Hochvakuum vollständig ionisierten Plasma mit einer 
hohen Ionenenergie (einige 100eV) werden Teilchen auf dem Substrat abgeschieden 





4.4.1 Thermodynamische Berechnungen 
 
Zusätzlich zu den experimentellen Untersuchungen hinsichtlich der Phasenausbildun-
gen sollten thermodynamische Berechnungen durchgeführt werden. Ziel dieser Be-
rechnungen war es, mittels des thermodynamischen Computerprogramms FactSage® 
[Bal02] mögliche Phasenausbildungen und deren Bildungsbedingungen zu simulieren, 
um geeignete Strategien für die Einstellung der angestrebten Nebenphasen und die 
Vermeidung einer Carbidbildung entwickeln zu können. 
Die Partialdrücke der Gasphasen und die Phasenbildungen in den Systemen Al-Si-C-O-
Ar, Y-Si-C-O-Ar und Al-Y-Si-C-O-Ar wurden berechnet. Die notwendigen thermody-
namischen Daten für die Berechnungen entstammen der SGTE Datenbank (Scientific 
Group Thermodata Europe) für reine Stoffe (SGPS) [SGP00] und der Datenbank für 
Lösungen (SGSL) [SGS98] sowie dem speziellen Datensatz des Systems Y-Al-Si-C-O 
[Dat00] aus der SGTE, basierend auf dem thermodynamischen Datensatz von Gröbner 
[Grö94]. 
Für die Phase Al4O4C wurden die Daten von Lihrmann et al. [Lih99] verwendet, in Ü-
bereinstimmung mit den Daten von Qiu et al. [Qiu97] und Yokokawa et al. [Yok87]. 




Die im Folgenden aufgeführten Analysenmethoden kamen nicht bei allen Proben der 
im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen zum Einsatz. In der Ergeb-
nisauswertung (Abschnitt 5 bis 7) werden die jeweils relevanten Methoden benannt 
und in ihren Ergebnissen dargestellt. 
 
 
• Bestimmung des Masseverlustes 
 
Die Bestimmung des Masseverlustes während der Sinterung erfolgte durch das Auswä-







MV B   (4.1) 
 
 
• Bestimmung der Sinterschwindung 
 
Die Änderung der Probenlänge wurde durch die Bestimmung der Abmaße vor und 






llS BL   (4.2) 
 
 
• Bestimmung der Dichten und offenen Porosität 
 
Die Rohdichte, Reindichte (Dichte ohne Offene Porosität) und die offene Porosität wur-
den nach dem archimedischen Prinzip bestimmt [Ker98]. Dabei erfolgte die Massebe-
stimmung der Probekörper trocken (m1), im gesättigten Zustand in der Flüssigkeit (m2) 
und im gesättigten Zustand unter Luft (m3). Die vollständige Tränkung der Proben mit 
Flüssigkeit (Wasser) wurde durch eine Evakuierung gewährleistet. Die Bestimmung die-
ser Kennwerte geschah an Bruchstücken der Probekörper. 
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• Bestimmung der Porenvolumenverteilung 
 
Mit Hilfe der Quecksilberporosimetrie wurde die Porenvolumenverteilung der Proben 
ermittelt. Das Quecksilbervolumen, das in das Porensystem eines Festkörpers eindrin-
gen kann, hängt vom Druck ab. Druck- und Volumenänderungen wurden gemessen 
und rechentechnisch ausgewertet. Zum Einsatz kam das Quecksilberporosimeter Auto-
Pore IV 9500 der Firma Micromeritics. 
 
 
• Bestimmung der Biegefestigkeit 
 
Die Bestimmung der Festigkeit mittels Vierpunktbiegung erfolgte an jeweils 10 Biege-
bruchstäben. Die Prüfungen wurden an einer Festigkeitsprüfmaschine des Typs 8562 
von der Firma Instron durchgeführt. Die Belastungsgeschwindigkeit betrug 0,5mm/min 
bei einem Auflagenabstand von 40mm und einem Schneidenabstand von 20mm. 
 
 
4.4.3 Röntgendiffraktometrie und Gefügestrukturuntersuchungen 
 
Die Phasenzusammensetzungen wurden mittels Röntgendiffraktometrie (XRD) be-
stimmt. Für die Untersuchungen kamen zwei Diffraktometer, XRD7 (Seifert FPM) und 
URD65 (FPM), zum Einsatz. Die Pulverproben wurden im Bereich von 10° bis 70° bzw. 
90° (2θ) mit einer Schrittweite von 0,05° und einer Haltezeit von 5s oder 10s gemes-
sen. 
Die Pulverproben wurden vorrangig mit dem Gerät XRD 7 bestimmt. Oberflächen und 
gekapselte Pulverproben konnten mit dem Gerät URD 65 gemessen werden. Die Auf-
mahlung der Proben erfolgte mit Hilfe einer Scheibenschwingmühle, wobei die Mahl-
dauer so kurz wie möglich gehalten wurde, um den Grad der Verunreinigung im Pulver 
durch den Mühlenabrieb (Wolframcarbid) zu minimieren. Die Aufnahmen bei einigen 
festen Proben konnten teilweise nur im gekapselten Zustand erfolgen. Dazu wurden 
die kritischen Proben, die an Luft Zerfallserscheinungen erwarten ließen, in eine Poly-
ethylenfolie Vakuumdicht eingeschweißt. Nachteilig auf die Messung wirkte sich die 
Folie aus, deren Röntgenreflexe die Analyse der Diffraktogramme erschwerten. Um die 
Röntgenreflexlagen der PE-Folie genau lokalisieren zu können wurde eine Standard-
messung mit einer ebenfalls eingeschweißten röntgenamorphen Probe (Glas) durchge-
führt. Somit ließen sich die zur Probe gehörenden Röntgenreflexe genau zuordnen. 
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Nachteil dieser Methode war, dass die von der PE-Folie überdeckten Röntgenreflexe der 
Probe nicht erkannt werden konnten. 
Bei allen Diffraktogrammen sind die Röntgenreflexe der β-Strahlung der stärksten Re-
flexe der SiC 6H-Modifikation bei Winkeln von 2θ = 30,7° und 2θ = 32,1° erkennbar. 
Das Intensitätsverhältnis der Reflexe Iβ/Iα beträgt dabei 0,02. Ebenso sind die stärksten 
Röntgenreflexe von Wolframcarbid (Abrieb von der Mühle bei der Probenpräparation) 
bei Winkeln von 2θ = 31,5° und 35,7° zu erkennen. 
Mit Hilfe der Rietveld-Analyse [You93] wurde zusätzlich die quantitative Phasenzusam-
mensetzung einiger Proben ermittelt. Für die computergestützte Analyse stand die 
Software AUTOQUAN [Aut99] zur Verfügung. 
Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Gefügestrukturen erfolgten an 
Stellen gebrochener Proben oder an polierten Bruchflächen der Probekörper. Je nach 
Analysengerät, das zur Aufnahme des Gefügebildes verwendet wurde, erfolgte eine 
spezielle Probenpräparation. Proben, die im Rasterelektronenmikroskop (REM) unter-
sucht wurden, erhielten eine leitfähige Schicht aus Gold auf der zu betrachtenden 
Bruchfläche durch Bedampfen im Hochvakuum. Für diese Gefügeuntersuchungen kam 
das Rasterelektronenmikroskop Stereoscan 260 der Firma Leica zum Einsatz. 
Für die Analyse der Mikrostruktur im Bereich der Korngrenzenphasen wurden Untersu-
chen am Feldemissionsrasterelektronenmikroskop (FESEM) durchgeführt. Untersucht 
wurden polierte Oberflächen von Probenbruchflächen in einer Epoxydharzeinbettung. 
Einige dieser so präparierten Probenoberflächen wurden zusätzlich plasmachemisch 
geätzt, um Korngrenzen besser sichtbar zu machen. Für die Untersuchungen stand das 
FESEM-Gerät DSM 982 Gemini der Firma Zeiss zur Verfügung [Zei95]. 
 
 
4.4.4 Elektrische Untersuchungen 
 
Zur Berechnung des spezifischen elektrischen Widerstandes bedarf es einer definierten 
Geometrie der Probekörper. Verwendet wurden Prüfkörper mit einer Länge von 20mm 
und einem Querschnitt von 4mm x 4mm. Der spezifische elektrische Probenwiderstand 
ρel berechnet sich dann aus dem bestimmten Widerstand R der jeweiligen Probe, der 
Probenlänge l und dem Querschnitt A der Probe. 
 
spezifischer elektrischer Widerstand: 
l
AR ⋅=ρ   (4.3) 
 














Abb. 4.5: Vierpunktmessverfahren (a) und Quasi-Vierpunktmessverfahren (b); 1 – Probe, 2 – Kontakt, 3 – Spannungs-
quelle,  4 – Prüfspitzen 
 
Aufgrund der begrenzten Genauigkeit des Zweipunktmessverfahrens wurde der elektri-
sche Widerstand über die Vierpunkt- bzw. Quasi-Vierpunktmethode bestimmt. Im obe-
ren Messbereich (>108Ω) kommt es bei dem Zweipunktmessverfahren zur Ausbildung 
von Oberflächenleitbahnen. Es besteht die Gefahr, den Oberflächenwiderstand und 
nicht den Durchgangswiderstand zu bestimmen. Bei kleinen Widerständen (<10Ω) wird 
die Streubreite der Einzelwerte groß, da der Kontaktwiderstand an Einfluss gewinnt. 
Diese Fehlerquellen wurden durch die verwendeten Messmethoden ausgeschlossen. 
Beim Vierpunktmessverfahren (Abb. 4.5a) wird der Messstrom I über zwei Kontakte in 
die Probe eingeprägt und der Spannungsabfall U über zwei separate Kontakte mit dem 
Abstand a bestimmt. Die Messkontakte sind stromlos, so dass der gemessene Wider-
stand nur noch durch den Übergangswiderstand verfälscht wird. Bei der vorwiegend 
eingesetzten Quasi-Vierpunktmethode (Abb. 4.5b) wurden für die Stromzuführung und 
die Spannungsmessung die gleichen Kontakte an der Probe verwandt. Die Messkontak-
te sind dabei nicht stromlos, jedoch erfolgt eine separate Spannungsmessung, so dass 
der Einfluss von Leitungswiderständen ausgeschlossen wird. 
Durch die Verwendung von nadelförmigen Prüfspitzen für das Vierpunktmessverfahren 
ist der Fehler durch mögliche Übergangswiderstände minimierbar. Für die Quasi-
Vierpunktmethode wurden feine Drahtschlaufen aus Gold für die Verbindung der Zulei-
tungen mit den Platinkontakten an der Probe verwendet. Für die Hochtemperaturmes-
sungen erfolgte die Verbindung zwischen den Golddrähten und den Probenkontakten 
mittels eines Silber–Palladium–Lotes. Durch diesen schichtartigen Kontaktaufbau und 
der nur geringen Dicke der Kontakte war keine negative Beeinflussung durch das un-
terschiedliche Ausdehnungsverhalten zu erwarten (αSiC<αPt5Au<αAgPd). Bei den Tieftem-
peraturmessungen wurden die Golddrähte während der Messungen an die Probenkon-
takte angepresst. 














Abb. 4.6: Hochtemperaturmessaufbau (a) und Tieftemperaturmessaufbau (b) 
 1 – Rohrofen mit Regeleinheit 
 2 – Temperaturerfassung für Regeleinheit Ofen 
 3 – Quarzglasrohr mit Probenaufnahme und Gasdurchführung 
 4 – Probe mit Kontaktierung 
 5 – Temperaturerfassung an der Probe 
 6 – Multimeter zur Messung elektrischer Widerstand und Temperatur 
 7 – Computer für Messwerterfassung 
 8 – flüssiger Stickstoff 
 9 – Dewar-Gefäß 
 
In Abbildung 4.6a ist der Aufbau für die Hochtemperaturmessungen und in Abbildung 
4.6b der Aufbau für die Tieftemperaturmessungen schematisch dargestellt. 
Für die Messungen des elektrischen Widerstandes wurde ein Multimeter der Firma 
Keithley vom Typ 2750 verwendet. Das Messgerät bestimmt den Widerstand über das 
Prinzip einer Wheatstoneschen Brückenschaltung. 
Bei allen Hochtemperaturmessungen in Stickstoffatmosphäre zeigte sich, dass das Wi-
derstandsverhalten durch einen irreversiblen und einen reversiblen Abschnitt gekenn-
zeichnet ist (Abb. 4.7a). Eine irreversible Veränderung des Widerstandes bei der Wie-
derholung der Messung trat dann nicht mehr auf, wenn das Messsystem vor der Wie-
derholungsmessung nicht geöffnet wurde. Dieses Verhalten deutet auf eine im 
Messaufbau bedingte Ursache hin. Da Platin erst ab 1100°C mit freiem Silicium bzw. 
SiC reagiert [Gme86], konnte eine Beeinträchtigung der elektrischen Messungen durch 
eine Bildung von Platinverbindungen im Kontaktbereich ausgeschlossen werden. 
Vor Beginn der Messung wurde das System mit Stickstoff mindestens 30min geflutet. 
Danach begann die Aufheizung, wobei das System ständig mit Stickstoff durchströmt 
wurde. Bei nochmaliger, auch mehrmals wiederholter Versuchsdurchführung war keine 
weitere irreversible Erhöhung des elektrischen Widerstandes zu verzeichnen. Nur ge-
ringfügige reversible Änderungen sind messbar, die eine schwache Hysterese aufweisen 
(Abb. 4.7b), wenn die Messung ohne Öffnung des Systems ein zweites Mal durchge-
führt wurde. 
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Abb. 4.7: Veränderung des spezifischen elektrischen Widerstandes in Stickstoffatmosphäre während der ersten Auf-
heizphase bei der Messung des temperaturabhängigen Widerstandes (a) und Verlauf der Messung in der 
Wiederholung (b) ohne vorherige Öffnung des Messsystems am Beispiel der Probe XM6 
 
Da die Bestimmung der Widerstände bei den Tieftemperaturmessungen mittels Quasi-
4-Punktmethode erfolgte und die gemessenen elektrischen Widerstände auch bei der 
Temperatur des flüssigen Stickstoffes sehr gering waren, konnte ein Überlagerungsef-
fekt der Widerstände der angepressten Goldkontakte mit den Probenwiderständen 
nicht ausgeschlossen werden. Es erfolgten daher Messungen der Kontakte ohne Probe. 
Dabei wurden die Kontakte direkt aufeinander gepresst und der sich ergebende Wider-
stand zwischen -196°C und Raumtemperatur bestimmt (Abb. 4.8). 
Der Widerstand der Kontakte weist, wie zu erwarten war, einen positiven Temperatur-
koeffizienten auf (Abb. 4.8). Der spezifische elektrische Widerstand fällt von 5⋅10-4Ωcm 
bei Raumtemperatur auf 1⋅10-4Ωcm bei -196°C ab. Er liegt damit drei Zehnerpotenzen 
unter dem der Proben mit dem geringsten Widerstand. Eine Beeinflussung des Wider-
standsverhaltens, d.h. die Veränderung des Temperaturkoeffizienten kann demnach 
durch den Widerstand der Kontakte nicht erfolgen. Somit sind die bestimmten Tempe-
raturkoeffizienten reine Materialeigenschaften der porösen LPS-SiC Proben. 
 























Abb. 4.8: Verlauf des spezifischen elektrischen Widerstandes der Kontakte in Abhängigkeit der Temperatur im Be-
reich zwischen -196°C und Raumtemperatur 
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Mittels Impedanzspektroskopie [Mac87] sollten die elektrischen Eigenschaften im 
Wechselstromfeld untersucht werden. Der komplexe Wechselstromwiderstand eines 
mehrphasigen Systems wird dabei in einem weiten Frequenzbereich (1mHz bis 1MHz) 
als Funktion der Frequenz bestimmt. Dem Potential der Arbeitselektrode wird entweder 
eine sinusförmige Wechselspannung oder dem im System fließenden Strom ein sinus-
förmiger Wechselstrom überlagert. Aus den erhaltenen Spektren können Rückschlüsse 
hinsichtlich der Beweglichkeit von Ionen in Festkörpern und in Bezug auf Transportme-
chanismen gezogen werden. Grundlegende Informationen über die spezifischen elekt-
rischen Eigenschaften eines Werkstoffes mit einem Wechselstromwiderstand ergeben 
sich aus der Phasenverschiebung und dem Amplitudenverhältnis, die beide frequenz-
abhängig sein können. 
Für die Messungen wurden zum Teil speziell für diese Untersuchungen angepasste Pro-
bengeometrien mit Abmaßen von 20 x 20 x 4mm verwendet. Die Messungen erfolgten 
über eine selbstkompensierende Messbrücke, die dem Prinzip einer Wheatstoneschen 
Brückenschaltung ähnelt. Die Untersuchungen erfolgten mit Hilfe des Impedanzanaly-
sators vom Typ HP 4194A der Firma Hewlett Packard. Die Impedanzmessungen wurden 
bei Raumtemperatur und bei -196°C (flüssiger Stickstoff) durchgeführt. 
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5. Phasenausbildungen in den Modellwerkstoffen 
5.1 Orientierende Untersuchungen 
 
Orientierende Untersuchungen waren notwendig, um relevante Einflussgrößen zu er-
mitteln. Die Proben zur Bestimmung der Phasenausbildung wurden dabei auf ihre Mas-
severluste und Zerfallserscheinungen untersucht. 
Bestimmt wurden die Masseverluste der SiC-Al2O3-Proben, SiC-Y2O3-Proben und SiC-
Al2O3-Y2O3-Proben bei Sintertemperaturen von 1850°C (2123K) und 1950°C (2223K). 
Untersucht werden sollte hierbei auch der Einfluss der einzelnen Oxide auf den Masse-
verlust. Tabelle 5.1 verdeutlicht, dass nicht nur allein bei den Proben mit Aluminium-
oxid, durch dessen Reaktion mit SiC, Masseverluste auftreten. Auch die Proben mit 
Yttriumoxid weisen, wenn auch wesentlich geringere, Masseverluste auf. Demnach 
kommt es zu einer zum Masseverlust führenden Reaktion von Yttriumoxid mit SiC. 
 
Tab. 5.1: durchschnittliche Masseverluste bei Normaldrucksinterung in Argon und Temperaturen von 1850°C 
(2123K) und 1950°C (2223K), Sinterofen 1 
 
durchschnittliche Masseverluste in Ma.-% ± Stabw. 
Sintertemperatur 
SiC-Al2O3-Proben SiC-Y2O3-Proben SiC-Al2O3-Y2O3-Proben 
1850°C 19,03 ± 4,33 4,86 ± 3,92 19,86 ± 0,48 
1950°C 62,14 ± 4,95 14,56 ± 2,02 n.b.* 
 
* - nicht bestimmbar aufgrund der Probenanhaftung an der Sinterunterlage 
 
An den SiC-Al2O3-Y2O3-Proben, die bei 2223K (1950°C) gesintert wurden, lies sich kein 
Masseverlust ermitteln, da die Proben mit der Unterlage (RSiC-Platte) fest versintert 
waren. Als Ursache dafür kann der hohe Anteil an flüssigphasenbildenden Oxiden an-
gesehen werden. 
Des Weiteren wurde auch die Lage der Proben im Tiegel und somit deren Lage im Ofen 
für eine evtl. Beeinflussung des Masseverlustes berücksichtigt. Insgesamt waren 10 
Proben gleicher Zusammensetzung entlang des Tiegeldurchmessers verteilt, wobei die 
Proben 1 und 10 am Tiegelrand lagen (Abb. 5.1d). In den Ofenraum des verwendeten 
Sinterofens 1 passen insgesamt 3 Graphittiegel mit einem Durchmesser von 180 mm 
übereinander. Der Tiegel mit den Proben befand sich in der Mitte, als zweiter Tiegel. 
Der Masseverlust der Proben gleicher Zusammensetzung war von der Lage der Proben 
im Tiegel abhängig. Der Masseverlust der SiC-Al2O3-Proben und SiC-Y2O3-Proben war 
am Tiegelrand größer als in der Mitte des Tiegels (Abb. 5.1). Die SiC-Al2O3-Y2O3-Proben 
ließen keine solche Abhängigkeit erkennen. Der Masseverlust der SiC-Al2O3-Proben und 
SiC-Y2O3-Proben stieg mit zunehmender Temperatur sehr stark an. 
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Abb. 5.1: Masseverluste der Proben in Abhängigkeit der Sintertemperaturen und ihrer Lage im Tiegel; a) SiC-Al2O3-
Proben, b) SiC-Y2O3-Proben, c) SiC-Al2O3-Y2O3-Proben, d) Lage der Proben im Tiegel (Proben 1 und 10 be-
fanden sich jeweils am Tiegelrand und Proben 5 und 6 in der Tiegelmitte) 
 
Die Ergebnisse der Voruntersuchungen zum Masseverlust der Proben für die Bestim-
mung der Phasenausbildungen machten deutlich, dass Reaktionen nicht nur zwischen 
Aluminiumoxid und SiC, sondern auch zwischen Yttriumoxid und SiC stattfinden, die 
einen Masseverlust zur Folge haben. Jedoch musste davon ausgegangen werden, dass 
eine unterschiedliche Probenzusammensetzung innerhalb einer Charge bei den SiC-
Al2O3-Proben und SiC-Y2O3-Proben nach der Sinterung aufgrund der verschiedenen 
Masseverluste vorlag. Möglicherweise sind die Ursachen für diese Erscheinung in einem 
Temperaturgradienten, einem Konzentrationsunterschied (C-Konzentration durch Tie-
gelmaterial) oder einer nicht homogenen Atmosphärenzusammensetzung (Transport-
mechanismen/Konzentrationsausgleich der gebildeten Gasphasen über den Proben) zu 
suchen. 
Unter diesen Bedingungen war demnach keine homogene und reproduzierbare Pro-
benzusammensetzung zu erwarten. Deshalb wurden für die weiteren Untersuchungen 
zu den Phasenausbildungen auch noch andere Sinteraggregate, wie in Abschnitt 4.3.4 
vorgestellt, genutzt. Als vorteilhaftestes Aggregat erwies sich dabei der TT-Ofen auf-
grund seines wesentlich kleineren Ofenvolumens. 
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Ein Zerfall konnte bei den SiC-Y2O3-Proben und SiC-Al2O3-Y2O3-Proben aus Tabelle 5.1 
festgestellt werden. Die SiC-Al2O3-Proben erwiesen sich als stabil. In Abhängigkeit der 
Sintertemperatur änderten sich auch die Zeiten des Probenzerfalls. Die bei 1850°C ge-
sinterten SiC-Al2O3-Y2O3-Proben wiesen keine Zerfallserscheinungen auf, hingegen die 
bei 1950°C gesinterten Proben bereits kurz nach Entnahme aus dem Ofen. Unter einer 
starken Geruchsentwicklung zerfielen diese anfangs festen Keramiken innerhalb kurzer 
Zeit (ca. 3 Wochen) komplett zu Pulver. Ähnliches lässt sich von den SiC-Y2O3-Proben 
sagen. Ein Zerfall war auch hier zu beobachten. 
Die für die Sinterungen der SiC-Al2O3-Y2O3-Proben benutzte Unterlage aus RSiC zerfiel 
ebenso wie die darauf gesinterten Proben kurz nach der Sinterung. Der Zerfall kündigte 
sich durch eine anfängliche, lokale Volumenzunahme an, die dann rasch zu einem Fes-
tigkeitsverlust bis hin zur Selbstzerstörung führte. Abbildung 5.2 zeigt die zerfallene 
RSiC-Platte. Im Vergleich dazu ist eine gleiche, unbenutzte Platte zu sehen. 
Eine Bestimmung des Masseverlustes in Abhängigkeit der Temperatur mit Hilfe der 
Thermogravimetrie wurde nicht durchgeführt. Zum einen ist das Verhältnis von Ofen-
volumen zu Probenvolumen bei der Messung sehr klein im Vergleich zu den Bedingun-
gen im Sinterofen und zum anderen ist es sehr wahrscheinlich, dass durch die zu er-
wartenden hohen Abdampfraten des Probenmaterials die Messzelle stark kontaminiert 
wird, was nicht kalkulierbare Aufwendungen nach sich ziehen würde. Um dennoch 
notwendige Informationen für eine Beherrschbarkeit der Sinterung des porösen Mate-
rials zu bekommen, wurde auf eine thermodynamische Simulation zurückgegriffen, 
deren Ergebnisse experimentell überprüft wurden. 
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5.2 System Al2O3-SiC 
5.2.1 Thermodynamische Berechnungen 
 
Die verwendeten Datensätze zur thermodynamischen Berechnung des Systems Al2O3-
SiC wurden in vorausgehenden Berechnungen auf ihre Konsistenz überprüft, da keine 
vollständig optimierten Daten für alle Verbindungen existieren. Die von Gröbner 
[Grö94] optimierten Daten bildeten die Basis für die Berechnungen, wobei fehlende 
Daten aus den SGTE Datenbanken SGPS [SGP00] und SGSL [SGS98] ergänzt wurden. 
Die Berechnungen unter Verwendung der SGPS Datenbank [SGP00] ergaben eine Bil-
dung von Al4O4C neben Al2O3 und SiC in einer Argonatmosphäre. Die Evaluierung der 
Daten ergab wiederum, dass ∆G° (2200K) -122k/mol für die Reaktion 
 
 4 Al2O3 + Al4C3 ←⎯⎯⎯→ 3 Al4O4C  (5.1) 
 
beträgt. Jedoch die Angaben aus anderen Untersuchungen [Lih99, Qiu97, Yok87] zeig-
ten, dass Al4O4C nur bis 2143K (1870°C) stabil ist und oberhalb dieser Temperatur in 
Al2OC und eine oxidreiche Schmelze zerfällt. Die thermodynamischen Daten wurden 
deshalb den Angaben in der Literatur [Lih99] für die Berechnungen entnommen. Bei 
Verwendung dieser Daten ergab sich ein wesentlich geringeres ∆G° (2200K) für die 
Reaktion 5.1 von -35kJ/mol, wobei in der Konsequenz diese Phase nicht mehr in der 
berechneten Gleichgewichtszusammensetzung vorhanden war. 
Die Berechnungen des Systems Al2O3-SiC ergaben unterschiedliche Zusammensetzun-
gen in Abhängigkeit der C- und CO-Aktivitäten oder der Menge an Argon. Tabelle 5.2 
zeigt einige der Ergebnisse. Der effektive freie Kohlenstoffgehalt und das effektive Vo-
lumen bei den Sinterexperimenten können aufgrund der unterschiedlichen Transport-
reaktionen, Temperaturgradienten etc. nicht genau vorhergesagt werden. Aus diesem 
Grunde ist es notwendig, die Gibb’sche Phasenregel 
 
 F = K + 2 – P   (5.2) 
 
mit F – Freiheitsgrade, K – Komponenten (hier im System 5) und P – Phasen für die 
Interpretation heranzuziehen. Für ein klares Ergebnis der Berechnungen, d.h. keinen 
Wechsel der Gasphasenzusammensetzung mit der Veränderung der Ausgangszusam-
mensetzung, sind 2 Freiheitsgrade notwendig. Bei den Rechnungen ist ein Freiheitsgrad 
mit dem freien Wechsel der Temperatur verbunden und ein weiterer mit dem frei ver-
änderlichen Gesamtdruck, der mit 0,1MPa (1bar) gewählt wurde. Wenn nur die beiden 
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kondensierten Phasen Al2O3 und SiC vorhanden sind, dann ergeben sich 4 Freiheitsgra-
de (5 – 3 + 2 = 4) im System (3 Phasen: zwei Kondensierte und eine Gasphase). Das 
bedeutet, dass für eine gegebene Temperatur und einen gegebenen Gesamtdruck die 
Gasphase zwei Freiheitsgrade besitzt. Mit anderen Worten, eine geringe Veränderung 
in der Ausgangszusammensetzung führt zu einer Änderung der Zusammensetzung der 
Gasphase. Um Grenzzusammensetzungen der Gasphase zu erhalten, zwischen denen 
sich die Zusammensetzung ändert, müssen Gleichgewichte mit nur zwei Freiheitsgra-
den herangezogen werden. 
Wie die Berechnungen zeigen, bildet sich bei unterschiedlichen Bedingungen eine flüs-
sige Metallphase, welche eine wechselnde Zusammensetzung aufweißt. Für eine gege-
bene Zusammensetzung der flüssigen Metallphase im Gleichgewicht (zwei Freiheits-
grade) mit Al2O3 und SiC ergibt sich daher eine fixierte Zusammensetzung der Gaspha-
se. Die Zusammensetzung und die Menge des flüssigen Metalls ändern sich mit der 
zunehmenden Menge an Kohlenstoff im System. 
Gerechnet wurde bei den thermodynamischen Berechnungen mit 2,0mol Aluminium, 
3,0mol Sauerstoff, 2,5mol Silicium, 2,3…3,0mol Kohlenstoff in Schritten von 0,1mol 
und 1,0mol Argon. Die Mengen korrespondieren mit einer Zusammensetzung von 
1,0mol Al2O3 und 2,5mol SiC, was einem Mischungsverhältnis von jeweils gleichen 
Masseanteilen, also 1:1 entspricht, im Bereich eines Defizits an Kohlenstoff bis 0,2mol 
(2,3mol SiC und 0,2mol freies Silicium) bei geringer Kohlenstoffkonzentration und ei-
nes zusätzlichen C-Gehaltes bis zu 0,5mol für ein hohe Kohlenstoffkonzentration. 
 
Tab. 5.2: Ergebnisse der thermodynamischen Berechnungen (2,5mol SiC + 1,0mol Al2O3) mit unterschiedlichen 
Kohlenstoffzugaben und unterschiedlichen Mengen Argon bei 2223K (1950°C) 
 
C = 0,001mol C = 1mol CO = 0,1mol 
Argon [mol] Argon [mol] Argon [mol] Phasen 
0,1 1 10 0,1 1 10 0,1 1 10 
SiC [mol] 2,465 2,140 0,244 2,447 2,384 1,131 2,492 2,238 0,267 
Al2O3 [mol] 0,984 0,841 - 0,883 0,691 - 0,994 0,874 - 
C [mol] - - - 0,536 - - - - - 
Al4SiC4 [mol] - - - 0,047 0,083 - - - - 
Metallschmelze [mol] 0,049 0,502 3,085 - 0,014 2,175 - 0,334 3,026 
Al [Molfraktion] 0,445 0,441 0,436 - 0,682 0,518 - 0,451 0,437 
C [Molfraktion] 0,012 0,012 0,012 - 0,054 0,018 - 0,012 0,012 
Si [Molfraktion] 0,543 0,547 0,552 - 0,264 0,464 - 0,537 0,551 
Ar [bar] 0,666 0,666 0,758 0,217 0,505 0,755 0,450 0,666 0,752 
CO [bar] 0,237 0,237 0,168 0,712 0,396 0,176 0,482 0,238 0,173 
SiO(g) [bar] 0,056 0,057 0,042 0,013 0,015 0,027 0,032 0,055 0,042 
Al2O(g) [bar] 0,026 0,025 0,017 0,038 0,057 0,023 0,022 0,026 0,018 
Al(g) [bar] 0,015 0,015 0,015 0,020 0,027 0,019 0,014 0,015 0,015 
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Abb. 5.3: Berechnetes Stabilitätsgebiet der metallischen Schmelze als Funktion des Kohlenstoffgehaltes und der 
Argonmenge im System (Zusammensetzung: 2,5mol SiC, 1,0mol Al2O3, -0,2…0,2mol zusätzlicher Kohlen-
stoff und unterschiedliche Mengen Argon) 
 














































































Abb. 5.4: Berechnete Partialdrücke der Gasspezies im System Si-C-Al-O-Ar als Funktion von 104/T (p0 = 0,1MPa) 
a) Ergebnisse der Berechnungen mit einem Defizit von 0,05mol Kohlenstoff (kondensierte Phasen: SiC, 
Al2O3, metallische Schmelze) 
b) Ergebnisse der Berechnungen mit 0,2mol Kohlenstoffzugabe (kondensierte Phasen: SiC, Al2O3, metalli-
sche Schmelze für 104/T ≤ 4,61K-1; SiC, Al2O3, Al4SiC4, metallische Schmelze für 104/T ≤ 4,65K-1; SiC, 
Al2O3, Al4SiC4 für 104/T ≤ 4,88K-1; darüber SiC, Al2O3, Al4SiC4, C) 
c) Berechnete Partialdruckverhältnisse von pSiO/pCO, pAl2O/PCO und pAl/pCO als Funktion der Temperatur (Be-
rechnungen ohne Kohlenstoffzugabe) 
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Das Auftreten des Al-Si-Flüssigmetalls mit etwas darin gelöstem Kohlenstoff im Tempe-
raturbereich zwischen 1700K und 2300K wird durch die Kohlenstoffzugabe stark be-
einflusst (Abb. 5.3). Baud et al [Bau03-I] berechneten die Flüssigmetallbildung bei Tem-
peraturen oberhalb 2150K. Mulla et al. [Mul95] beschreiben die Bildung einer flüssigen 
Metalllegierung bei Temperaturen von 2323K. Die Berechnungen zeigen, dass die un-
terschiedlichen Bildungstemperaturen abhängig sind von dem Gasvolumen, dem Koh-










































































































































































































Abb. 5.5: Thermodynamisch berechnete Partialdrücke als Funktion des Kohlenstoffgehaltes und der Temperatur im 
System Al-Si-C-O-Ar; a) CO-Partialdruck, b) SiO-Partialdruck, c) Al2O-Partialdruck, d) Al-Partialdruck, e) Kon-
densierte Phasen in Argonatmosphäre, f) Kondensierte Phasen bei einem vorgegebenen CO-Partialdruck 
von 300mbar; (Der Pfeil markiert die stöchiometrische Zusammensetzung Al2O3-SiC) 
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Wie die Berechnungen (Abb. 5.4) zeigen, sind Ar, CO, SiO(g), Al2O(g) und Al(g) die Haupt-
gasspezies im System Al2O3-SiC bei Temperaturen zwischen 1950K und 2250K. Alle 
anderen Gasspezies haben einen um mehrere Zehnerpotenzen geringeren Partialdruck 
(Abb. 5.4). Gasförmiges Aluminium hat bei höheren Temperaturen in Gegenwart des 
flüssigen Metalls einen um die Hälfte geringeren Druck als Al2O. Bei niedrigen 
Temperaturen liegt der Al-Druck im Bereich des Al2O-Druckes oder über dem Partial-
druck von Al2O. 
Die Partialdrücke von CO, SiO, Al2O und Al sind als Funktion des Kohlenstoffgehaltes 
und der Temperatur in Abbildung 5.5 dargestellt. Der berechnete Partialdruck von SiO 
ist bis zu einer Temperatur von 2050K höher als der Partialdruck von CO für ein Defizit 
an Kohlenstoff. Jedoch im Falle eines Kohlenstoffüberschusses ist er dagegen viel ge-
ringer (Abb. 5.5). Für eine Zusammensetzung ohne zusätzlichen Kohlenstoff ist das 
Verhältnis pSiO/pCO kleiner als 0,5 für Temperaturen oberhalb 2100K (Abb. 5.4c). Der 
Partialdruck von Al2O ist niedriger als der SiO-Partialdruck. Mit zunehmendem Gehalt 
an Kohlenstoff steigt der Al2O-Druck und der Partialdruck von SiO fällt. Die Konzentra-
tionen von Al und Si in der Metallschmelze verändern sich in gleicher Weise. Der Parti-
aldruck von CO beträgt mit einem Defizit von 0,2mol Kohlenstoff bei 2200K 172mbar 
und mit 0,5mol Kohlenstoffzugabe bei der gleichen Temperatur 287mbar. Der unter-
schiedliche Kohlenstoffgehalt resultiert auch in unterschiedlichen Zusammensetzungen 
der metallischen Schmelze (Tab. 5.4). 
Der von Baud et al [Bau03-I] berechnete Partialdruck von Al(g) in einem geschlossenen 
System unter Vakuum liegt um zwei Zehnerpotenzen niedriger als der von CO, SiO und 
Al2O. Die Berechnungen im offenen System von Baud et al. [Bau03-I] ergaben, dass der 
Partialdruck von gasförmigem Aluminium wesentlich über dem von Al2O liegt und der 
CO-Partialdruck geringer ist als der SiO-Partialdruck. Ursache für diese Unterschiede ist 
möglicherweise die Berechnung unter Knudsen-Bedingungen von Baud et al. [Bau03-I], 
ohne dabei die flüssige Si-Al-Schmelze in Betracht zu ziehen. Die Netto-Reaktion der 
stattfindenden Wechselwirkungen auf Basis der hier durchgeführten thermodynami-
schen Berechnungen unter Argon bei einem Atmosphärendruck von 1 bar kann verein-
facht geschrieben werden als: 
 
5 SiC(s) + 3 Al2O3 (s) ⎯→ 5 CO(g) + 2 Si(l) + 3 Al(l) + 3 SiO(g) + Al2O(g) + Al(g)   (5.3) 
 
Al und Si bilden eine metallische Schmelze. Dies bestätigt die Berechnungen von Mulla 
et al. [Mul95]. Der Partialdruck von Al(g) und Al2O(g) korreliert direkt mit der Aktivität 
(Konzentration) von Aluminium in der Schmelze. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt 
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im System steigt der Al-Gehalt in der Schmelze und demzufolge auch der Al(g)- und 
Al2O-Partialdruck. Für geringere Temperaturen ist der Masseverlust aufgrund der Ver-
dampfung von Al(g) im Bereich der Verluste, die durch das Abdampfen von Al2O verur-
sacht werden, während bei höheren Temperaturen (> 2000 K) die Verluste durch eine 
Al(g)-Bildung geringer sind als durch Al2O(g). 
Schlussfolgern lässt sich nun aus Gleichung 5.3 und den Abbildungen 5.4 und 5.5, dass 
bei einem höheren Partialdruck von CO, SiO, Al2O oder Al(g) gegenüber dem jeweiligen 
Gleichgewichtsdruck sich die Reaktion auf die linke Seite verlagert und demzufolge die 
Zersetzung reduziert wird. Im Extremfall kann das Erscheinen eines flüssigen Metalls 
verhindert werden. Nur wenn eine der kondensierten Phasen verschwindet (flüssiges 
Metall oder Al2O3), ist der Partialdruck der Komponenten nicht mehr länger stabil und 
kann deshalb zunehmen (CO, SiO, Al2O, Al). 
Bei hohen Temperaturen sind die Partialdrücke der Gasspezies SiO, Al2O und Al we-
sentlich geringer als der CO-Partialdruck. Die sich hauptsächlich bildende Spezies ist 
demnach CO. Das ermöglicht eine effektive Unterdrückung der Zersetzung, wenn eine 
mit CO angereicherte Atmosphäre verwendet wird. Aus den Ergebnissen der Berech-
nungen wird offensichtlich, dass durch unterschiedliche Atmosphären, bestehend aus 
Argon und CO, die Zusammensetzung im System Al2O3-SiC verändert werden kann 
(Tab. 5.2, Abb. 5.5). Die Bildung eines flüssigen Metalls verschiebt sich zu höheren 
Temperaturen oder wird sogar unterbunden bei einer stärkeren Zumischung von CO. 
Die in einer Argonatmosphäre vorliegende Mischung von Al2O3-SiC bei 1850K verän-
dert sich ab 1912K zu Al2O3-SiC-metallische Schmelze (Abb. 5.3). Mit einem Partial-
druck von 300mbar CO besteht die Mischung bei 1850K aus Al2O3-SiC-C, die sich bei 
2083K zu Al2O3-SiC und erst bei 2238K zu Al2O3-SiC-metallische Schmelze verändert 
(Abb. 5.5f). Wenn ein Partialdruck von 400mbar CO bei den Berechnungen eingesetzt 
wird, dann ändert sich die Zusammensetzung von Al2O3-SiC-C zu Al2O3-SiC bei 2110K. 
Es kommt unter diesen Bedingungen und bei weiteren Berechnungen mit höheren CO-
Partialdrücken zu keiner Bildung einer metallische Schmelze. 
Die Berechnungen haben gezeigt, dass die Zersetzung durch die Kontrolle des CO-
Partialdruckes effektiv minimiert werden kann. Wenn der CO-Partialdruck für die Glei-
chung 5.3 höher ist als der sich ausbildende (größer 300 – 400mbar bei 2250K), in 
Abhängigkeit der Kohlenstoffaktivität (Abb. 5.5a), kann die Ausbildung einer Metall-
schmelze verhindert werden (Tab. 5.2). Die experimentelle Verifizierung dieser Schluss-
folgerungen erfolgt im folgenden Abschnitt 5.2.2. 
In den thermodynamischen Berechnungen wurde das an der Oberfläche des SiC be-
findliche SiO2 nicht berücksichtigt. Es ist bekannt, dass das SiO2 nahezu komplett zwi-
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schen 1750K und 1950K verdampft, also unterhalb des hier betrachteten Temperatur-
bereiches, und ein relevanter Einfluss daher nicht zu erwarten ist. 
 
 
5.2.2 Phasenausbildung in Abhängigkeit der Sinterbedingungen 
 
Die Modellexperimente offenbarten, dass die Zusammensetzung der Proben, die bei 
unterschiedlichen Temperaturen gesintert wurden, stark von den Sinterbedingungen 
abhängt (Tab. 5.3). An den bei 1850°C gesinterten Proben ließen sich gegenüber der 
Ausgangszusammensetzung keine Änderungen der Phasenzusammensetzung mittels 
XRD-Analyse nachweisen (Abb. 5.6a). Im Gegensatz dazu zeigten jedoch die XRD-
Analysen der ebenfalls in reiner Argonatmosphäre bei 1950°C gesinterten Proben, dass 
sich die Proben aus SiC, Silicium und Aluminium zusammensetzen (Abb. 5.6c). REM- 
und EDX-Untersuchungen bestätigten dieses Ergebnis (Abb. 5.7). Das Material weißt 
Regionen von nahezu reinem Silicium und reinem Aluminium auf, die in separaten Pha-
sen während des Abkühlprozesses am Ende der Sinterung ausgeschieden wurden. Dies 
entspricht dem Si-Al-Phasendiagramm [ASM92]. Die Morphologie der SiC-Körner in 
den Proben lässt auf deren Kornwachstum schließen. 
 
Tab. 5.3: Sintertemperaturen, Haltezeiten, Atmosphären und Phasenzusammensetzungen der SiC-Al2O3-Proben 
 
Temperatur Haltezeit Atmosphäre Zusammensetzung gesinterter Proben 
1850°C 1 Stunde Argon α-SiC, Al2O3 
1925°C 1 Stunde Argon α-SiC, Si, Al, Al2O3 
1925°C 1 Stunde Argon + CO α-SiC, Al2O3 
1950°C 1 Stunde Argon α-SiC, Si, Al 
 
Die Proben, die bei 1925°C in reiner Argonatmosphäre gesintert wurden, enthielten 
SiC, Al2O3 und elementares Silicium und Aluminium. Die unterschiedliche Zusammen-
setzung nach der Sinterung bei verschiedenen Temperaturen kann neben den unter-
schiedlichen Partialdrücken auch durch eine Änderung der Reaktionskinetik verursacht 
werden. Wenn das Verhältnis von Probenvolumen zu Tiegel- oder Ofenvolumen hoch 
ist, wird das thermodynamische Gleichgewicht der Gasphasen nicht erreicht. Die Reak-
tion stoppt deshalb nicht, bevor nicht alles Al2O3 zersetz ist. Die bei 1950°C (2223K) 
gesinterten Proben enthalten nur SiC neben Silicium und Aluminium. Es kann erwartet 
werden, dass auch bei 1850°C und 1925°C eine stärkere Reduktion mit längeren Hal-
tezeiten auftritt. 
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Abb. 5.6: Ergebnisse der XRD-Analysen von in Argon gesinterten SiC-Al2O3-Proben bei 1850°C (a), 1925°C (b) und 
1950°C (c) 
 
Tab. 5.4: Zusammensetzungen der metallischen Schmelze von thermodynamischen Berechnungen (2,5mol SiC + 
1,0mol Al2O3) mit unterschiedlichen Kohlenstoffzugaben und unterschiedlichen Mengen Argon im Ver-
gleich mit experimentell bestimmten Werten bei 2198K (1925°C) 
 
 Molfraktion der Komponenten der metallischen Schmelze 
   Berechnungen gesinterte 
Komponenten ohne C-Zugabe mit 0,2mol C mit 0,5mol C Proben 
Kohlenstoff 0,010 0,025 0,047 ⎯ 
Aluminium 0,443 0,599 0,685 0,60 ± 0,05 
Silizium 0,546 0,376 0,268 0,40 ± 0,04 
 
Tabelle 5.4 zeigt das mittels Rietveld-Analyse der XRD-Messungen bestimmte Si : Al 
Verhältnis der in Argon bei 1925°C (2198K) gesinterten Proben im Vergleich zu den 
thermodynamisch berechneten Zusammensetzungen des flüssigen Metalls C-Al-Si bei 
2200K. Die thermodynamisch berechneten Mengen entsprechen der experimentell 
bestimmten Zusammensetzung, wobei aufgrund der Ergebnisse ein effektiver Kohlen-
stoffüberschuss von 0,2mol anzunehmen ist. 
 




Abb. 5.7: Lichtmikroskopische Aufnahmen von bei 1925°C gesinterten SiC-Al2O3-Proben; a) In reiner Argonatmo-
sphäre gesinterte Probe (a – Pore, b – SiC, c – Al, d – Si), b) In Ar/CO-Atmosphäre gesinterte Probe (a – Po-
re, b – SiC, c – Al2O3) 
 
Al4O4C wurde unter allen untersuchten Sinterbedingungen nicht nachgewiesen, was 
mit den Berechnungen, basierend auf den modifizierten Daten für Al4O4C, überein-
stimmt. 
Der Bereich der Graphitfolie, auf dem die Proben bei der Sinterung lagen, um ein An-
haften an den Graphittiegel zu verhindern, wies nach der Sinterung eine metallisch-
orange Verfärbung auf (Abb. 5.8a). Die Phasenanalyse dieser Stellen mittels XRD ergab, 
dass es sich um Al4SiC4 handelt (Abb. 5.8b). Die Bildung dieser Phase, in Gegenwart 
von Kohlenstoff, bestätigt die Ergebnisse der thermodynamischen Berechnungen (Tab. 
5.2, Abb. 5.5e). 
 

































Abb. 5.8: Orange verfärbte Stellen auf der Graphitunterlage (a) und Ergebnis der XRD-Analyse (b) der verfärbten 
Bereiche – Bildung von Al4SiC4 im Kontaktbereich der Graphitunterlage mit den SiC-Al2O3-Proben. 
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In Übereinstimmung mit den thermodynamischen Berechnungen wurden Sinterungen 
in gemischten Gasatmosphären (Argon mit CO Anreicherung) bei 1925°C durchge-
führt. Es wurde der berechnete CO-Partialdruck verwendet, der für die Stabilisierung 
von SiC und Al2O3 notwendig ist. Wie die Ergebnisse zeigen, konnte eine Stabilisierung 
erreicht werden. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abb. 5.7) zeigen klar, dass ge-
genüber den in reiner Argonatmosphäre gesinterten Proben die unter einer Ar/CO-
Atmosphäre gesinterten Proben eine andere Struktur aufweisen. Die XRD-Analyse er-
gab, dass die Proben nur aus SiC und Al2O3 bestehen. Kein elementares Silicium bzw. 
Aluminium waren nachweisbar. 
 
 
5.3 System Y2O3-SiC 
5.3.1 Thermodynamische Berechnungen 
 
Tabelle 5.5 zeigt die berechneten Gleichgewichtszusammensetzungen der Y2O3-SiC-Ar 
Mischungen bei 2223K (1950°C) bei unterschiedlichen Kohlenstoffzusätzen bzw. bei 
CO-Anreicherung. Die Berechnungen ergeben jeweils unterschiedliche Zusammenset-
zungen in Abhängigkeit der Kohlenstoff- bzw. CO-Aktivität und der verwendeten 
Menge Argon in den Rechnungen. In allen Fällen (außer hoher CO- und geringer Ar-
Gehalt) wurde die Bildung von kondensierten Zersetzungsprodukten von Y2O3 und SiC 
festgestellt. Die Zersetzung nimmt mit wachsendem Volumen der Gasphase zu. Im Falle 
eines hohen CO-Gehaltes in der Atmosphäre bildet sich zusätzlich Kohlenstoff. 
 
Tab. 5.5: Ergebnisse der thermodynamischen Berechnungen (5,6mol SiC + 1,0mol Y2O3) mit unterschiedlichen Koh-
lenstoffzugaben und unterschiedlichen Mengen Argon bei 2223K (1950°C) 
 
C = 0,001mol C = 1mol CO = 0,1mol 
Argon [mol] Argon [mol] Argon [mol] Phasen 
0,1 1 10 0,1 1 10 0,1 1 10 
SiC [mol] 5,589 5,489 4,486 5,599 5,592 5,126 5,598 5,595 4,632 
Y2O3 [mol] 0,997 0,974 0,745 0,983 0,854 0,745 1,000 0,998 0,778 
C [mol] - - - 0,886 - - 0,003 - - 
γ-Y-C-O [mol] 0,001 0,012 0,120 0,033 0,292 0,355 - 0,003 0,107 
Metallschmelze [mol] 0,015 0,161 1,619 - - 0,645 - - 1,395 
C [Molfraktion] 0,102 0,102 0,102 - - 0,102 - - 0,102 
Si [Molfraktion] 0,657 0,657 0,657 - - 0,657 - - 0,657 
Y [Molfraktion] 0,241 0,241 0,241 - - 0,241 - - 0,241 
Ar [bar] 0,929 0,929 0,929 0,667 0,696 0,929 0,500 0,905 0,929 
CO [bar] 0,066 0,066 0,066 0,327 0,299 0,066 0,491 0,090 0,066 
SiO [bar] 0,005 0,005 0,005 0,006 0,006 0,005 0,009 0,005 0,005 
 
5. Phasenausbildungen in den Modellwerkstoffen 
 65













































Abb. 5.9: Berechnete Partialdrücke der Gasspezies im System Si-C-Y-O-Ar als Funktion von 104/T (p0 = 0,1MPa); 
 a) Berechnungsergebnisse mit einem Defizit von -0,2 mol Kohlenstoff (kondensierte Phasen: SiC, Y2O3, 
metallische Schmelze für 104/T ≤ 4,78K-1; darüber SiC, Y2O3, Y2SiO5, metallische Schmelze) 
b) Berechnungsergebnisse mit 0,5 mol Kohlenstoffzugabe (kondensierte Phasen: SiC, Y2O3, γ-Y-C-O für 
104/T ≤ 4,60K-1; darüber SiC, Y2O3, C, γ-Y-C-O) 
 
In den Versuchen kann die Menge an Kohlenstoff und das effektive Volumen nicht 
genau vorhergesagt werden. Um dennoch verlässliche Ergebnisse erzielen zu können, 
muss die Menge an Kohlenstoff in den thermodynamischen Rechnungen variierbar 
sein, bei einer gleichzeitig konstanten Inertgasmenge und einem konstantem Druck. Es 
wurde demnach in weiteren Berechnungen eine Zusammensetzung von 2mol Y, 3mol 
O, 5,6mol Si, 5,4 bis 6,1mol C in Schritten von jeweils 0,1mol und 1mol Ar gewählt. 
Dies korrespondiert mit einer Zusammensetzung von 1mol Y2O3 und 5,6mol SiC im 
Bereich eines Defizits an Kohlenstoff bis 0,2mol und einem Überschuss an Kohlenstoff 
bis 0,5mol. Für die Berechnungen wurde ein Druck von 0,1MPa (1bar) eingesetzt und 
ein Temperaturbereich von 1950K – 2250K betrachtet. Die Ergebnisse sind in Abbil-
dung 5.9 und 5.10 dargestellt. Die Existenz einer metallischen Schmelze, bestehend aus 
C-Y-Si und/oder einer γ–Phase, bestehend aus Y-C-O, wurden unter diesen Bedingun-
gen nachgewiesen. Weitere Rechnungen bei 1850K zeigten ein gleiches Ergebnis. 
Neben Argon tritt CO als Hauptgasphase in der Atmosphäre im Temperaturbereich 
zwischen 1950K und 2250K auf. Dagegen ist der Partialdruck von SiO äußerst gering 
im Vergleich zum CO-Partialdruck. Die Partialdrücke von CO und SiO als Funktion des 
Kohlenstoffgehaltes und der Temperatur sind in Abbildung 5.10a (CO) und 5.10b (SiO) 
dargestellt. Der Partialdruck von CO nimmt mit steigender Temperatur zu und erreicht 
100mbar bei 2250K ohne Kohlenstoffzugabe und 176mbar mit 0,5mol zugegebenen 
Kohlenstoff. Der SiO-Partialdruck liegt mit weniger als 10mbar weit unter dem CO-
Partialdruck. Ist hingegen ein Defizit an Kohlenstoff zu verzeichnen, liegt der SiO-
Partialdruck höher und steigt bis 2100K an. Steigt die Temperatur weiter, fällt der Par-
tialdruck von SiO wieder ab. Die Ursache dafür ist die Existenz von Y2SiO5 bis 2100K bei 
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einem Defizit von Kohlenstoff. Oberhalb 2100K konnte kein Yttriumsilikat als stabile 
Phase ermittelt werden und deshalb sinkt der Partialdruck von SiO ab (Abb. 5.9 und 
5.10). Die Partialdrücke der Yttrium enthaltenden Phasen sind geringer als 10-6bar bei 
2250K. Es kann daher keine drastische Veränderung des Yttriumgehaltes in den Proben 
erwartet werden. 
Im Falle eines Überschusses an Kohlenstoff tritt bereits bei niedrigen Temperaturen eine 
γ-Phase, bestehend aus Yttrium, Kohlenstoff und Sauerstoff, in der berechneten 
Gleichgewichtszusammensetzung neben Yttriumoxid und Siliciumcarbid auf. In Abhän-
gigkeit des Kohlenstoffgehaltes und der Temperatur ändert sich die Zusammensetzung 
der γ-Phase in Molanteilen im Bereich zwischen 33,83% Y - 66,11% C – 0,06% O und 
34,40% Y – 65,49% C – 0,11% O. Unter den Bedingungen, unter denen flüssiges 
Metall, γ-Phase, Y2O3 und SiC vorhanden sind (geringe Abweichungen der SiC-
Stöchiometrie), sind die Zusammensetzung der Gasphase und die Zusammensetzung 








































































































Abb. 5.10: Thermodynamisch berechnete Partialdrücke als Funktion des Kohlenstoffgehaltes und der Temperatur im 
System Y-Si-C-O-Ar; a) CO-Partialdruck, b) SiO-Partialdruck, c) Kondensierte Phasen (Der Pfeil markiert die 
stöchiometrische Zusammensetzung Y2O3-SiC) 
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Die zu erwartende Bildung einer metallischen Schmelze und der γ-Phase musste dem-
nach zu einer veränderten Zusammensetzung der Y2O3-SiC-Proben in den Modellversu-
chen führen. Gleichung 5.4 beschreibt dabei vereinfacht die stattfindende Zersetzungs-
reaktion entsprechend Tabelle 5.5 und Abbildung 5.10c. 
 
 SiC(s) + Y2O3 (s) ⎯→ CO(g) + SixYyCz(l) + YCxOy(s)    (5.4) 
 
Die sich hauptsächlich bildende Spezies bei hohen Temperaturen ist CO. Das ermög-
licht eine effektive Unterdrückung der Bildung einer metallischen Schmelze und der γ-
Phase und somit der Zersetzung, wenn eine mit CO angereicherte Atmosphäre ver-
wendet wird. Aus den Berechnungsergebnissen wird offensichtlich, dass durch eine 
solche Atmosphäre bestehend aus Argon und CO die Zusammensetzung im System 
Y2O3-SiC verändert werden kann (Tab. 5.5). Die Bildung einer metallischen Schmelze 
und der γ-Phase verschiebt sich zu höheren Temperaturen oder wird sogar unterbun-
den bei einer stärkeren Zumischung von CO. 
 
 
5.3.2 Phasenausbildung in Abhängigkeit der Sinterbedingungen 
 
Die SiC–Y2O3-Proben wurden ebenfalls bei unterschiedlichen Bedingungen gesintert 
(Tab. 5.6). In Abhängigkeit der Sinterbedingungen ergaben sich Änderungen im Gefü-
ge und im Phasenbestand. Die SiC–Y2O3-Proben wiesen bei den Sinterungen unter Ar-
gon bei hohen Temperaturen (1950°C) Inhomogenitäten bezüglich ihres Gefüges auf. 
Die rasterelektronische Aufnahme in Abbildung 5.11 zeigt ein typisches Gefügebild der 
unter Argon bei 1950°C gesinterten Y2O3-SiC–Proben. Zu erkennen ist ein stark porö-
ser Randbereich und ein im Vergleich dazu gering poröser Probenkern. Dieses morpho-
logische Erscheinungsbild lässt auf starke Gasbildungen während der Sinterung schlie-
ßen. 
 
Tab. 5.6: Sintertemperaturen, Haltezeiten, Atmosphären und Phasenzusammensetzungen der SiC-Y2O3-Proben 
 
Temperatur Haltezeit Atmosphäre Zusammensetzung gesinterter Proben 
1850°C 1, 3, 5 Stunden Argon Y2O3, α-SiC, Y3Si2C2, YSi, (YxCx) 
1925°C 1 Stunde Vakuum Y3Si2C2, YC2, α-SiC 
1925°C 1 Stunde Argon + CO Y2O3, α-SiC 
1950°C 1 Stunde Argon Y2O3, α-SiC, Y3Si2C2, YSi, (YC2) 
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Abb. 5.11: Bruchfläche SiC-Y2O3-Probe (1950°C, 1h, Ar) 
 
Die in Abhängigkeit der Sinterbedingungen festgestellten kondensierten Phasen sind in 
Tabelle 5.6 aufgeführt. Um die Wechselwirkungen zu intensivieren, wurden anstelle 
von Sinterungen in Argon Sinterungen in Vakuum durchgeführt. So gesinterte Proben 
zeigen einen rapiden Zerfall. In mit Folie versiegelten Proben wurde YC2 als eine der 
Hauptphasen der in Vakuum gesinterten Proben bestimmt. Da bei Kontakt mit viel 
Feuchtigkeit eine beschleunigte Reaktion zu erwarten ist, wurden auch Proben in Was-
ser gelagert. Dabei kommt es zu heftigen Reaktionen mit einer starken Gasentwick-
lung, die zu einem kompletten Zerfall der Proben nach nur wenigen Sekunden führen. 
Nach dem Zerfall lies sich YC2 nicht mehr nachweisen. Das Diffraktogramm von Y3Si2C2 
ist in der JCPDF Datenbank [JCP01] nicht verfügbar und wurde daher aus den Struktur-
daten dieser Verbindung von Jeitschko et al. [Jei01] generiert, um mittels XRD-Analyse 
die bisher unbekannte Phase zu identifizieren. Tabelle 5.7 zeigt die an einer gesinterten 
Probe nach Zerfall in Wasser gemessenen d-Werte der Y3Si2C2-Phase im Vergleich zu 
den aus den Y3Si2C2-Strukturdaten von Jeitschko et al. [Jei01] berechneten d-Werten. 
Einige der Linien zeigen Überlagerungen mit Beugungsmaxima von SiC und YSi. Neben 
YC2 ist Y3Si2C2 eine der Hauptphasen der in Vakuum gesinterten Proben (Abb. 5.12). 
 










































Abb. 5.12: Ergebnis der XRD-Analyse von in Vakuum gesinterten SiC-Y2O3-Proben bei 1925°C 
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Tab. 5.7: Gemessene d-Werte der Phase Y3Si2C2 im Vergleich mit den berechneten d-Werten aus den Strukturdaten 
von Jeitschko et al. [Jei01] 
 
gemessene Werte von Y3Si2C2  berechnete Werte von Y3Si2C2 
d-Wert [Å] Intensität [%]  d-Wert [Å] Intensität [%] 
4,236 3  4,221 3 
3,726 10  3,710 17 
3,103 90  3,099 52 
2,874 34  2,867 55 
2,805 100  2,800 100 
2,615 40  2,605 38 
2,503 16  2,498 23 
2,433 6  2,428 8 
2,214 6  2,216 3 
2,179 8  2,178 2 
2,109 24  2,106 33 
1,925 25  1,928 19 
1,759 11  1,757 26 
1,748 13  1,744 25 




Abb. 5.13: zerfallende SiC-Y2O3-Proben (einen Tag nach Sinterung unter Argon und Lagerung in Luft) 
 
Alle Proben, die in einer Argonatmosphäre gesintert wurden, zerfielen innerhalb weni-
ger Tage vollständig bei Lagerung unter Normalbedingungen in Luft, ungeachtet der 
Temperaturen, bei denen sie gesintert wurden (Abb. 5.13). Dies deutet, entsprechend 
den thermodynamischen Gegebenheiten des Systems, auf einen Abbau von Y2O3 wäh-
rend der Sinterung hin, was auch schon von Grande et al. [Gra97] vermutet wurde. 
Die in Argon gesinterten Proben bestehen nach dem Zerfall in Wasser aus Y2O3, SiC 
(6H, 4H), Y3Si2C2 und geringen Mengen von YSi. Yttriumcarbid zerfällt während der 
Lagerung in Wasser und ist deshalb nicht mehr nachweisbar (Abb. 5.14). Eine XRD-
Analyse von Proben, die nicht vorher in Wasser gelagert wurden, ist äußerst schwierig. 
Die Pulverproben zeigen eine Volumenexpansion während der Messung, verursacht 
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durch die Reaktion von Yttriumcarbid mit der feuchten Umgebungsluft. Die unverzüg-
lich nach der Sinterung gemessenen, bei 1950°C in Argon gesinterten Proben weisen 
nur schwache Beugungslinien von YC2 auf, die aber bei mit Folie eingeschweißten Pro-
ben eindeutig nachweisbar waren. Y2C3 ist als ein zweites stöchiometrisch mögliches 
Yttriumcarbid in den Proben wahrscheinlich, da weitere schwache Beugungsmaxima 
auftraten, die mit den Hauptlinien von Y2C3 übereinstimmten. Nach der Lagerung in 
Wasser waren ebenfalls keine Beugungslinien mehr von Yttriumcarbiden nachweisbar. 
Wie in Abschnitt 2.2.4 bereits angeführt, beschreiben Kost et al. [Kos83] den Zerfall 
von Yttriumcarbiden ähnlich dem Verhalten von Calciumcarbid mit Wasser. Die Struk-
tur von YC2 entspricht der von CaC2 mit der Folge, dass bei der Reaktion mit H2O Yttri-
umhydroxid und CxHy-Verbindungen, in der Hauptsache C2H2 gebildet werden. Andere 
Yttriumcarbide wie YC, Y2C3 sowie weitere Verbindungen YxCy zeigen ein ähnliches 
Verhalten und zerfallen ebenso in Wasser innerhalb nur weniger Minuten [Gme95, 
Kos83]. Die in vorangegangenen Arbeiten [Ihl00] durchgeführten massenspektroskopi-
schen Messungen von in feuchter Atmosphäre zerfallenden porösen LPS-SiC Proben 
ließen die Bildung von C2H2 (m26) erkennen. In Übereinstimmung mit Kost et al. 
[Kos83] ist dies ein weiterer Hinweis auf den Zerfall von Yttriumcarbid. 
Die γ-YCxOy-Phase und die Metallschmelze haben einen breiten Homogenitätsbereich 
bei hohen Temperaturen. Während der Abkühlphase können sie daher in verschiedene 
Phasen zerfallen [Grö94]. Die Oxicarbide und Carbide, die bei höheren Temperaturen 
stabil sind, zerfallen zu Yttriumcarbid, Yttriumsiliciumcarbid und in einigen Fällen wer-
den auch Yttriumsilicide gebildet. Die Ergebnisse der thermodynamischen Berechnun-
gen stimmen daher in der Konsequenz qualitativ mit den experimentellen Befunden 
überein. 
 





















































Abb. 5.14: Ergebnis der XRD-Analyse gesinterter SiC-Y2O3-Proben bei 1850°C, 5h (nach Zerfall in Wasser) 
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Abb. 5.15: Ergebnis der XRD-Analyse gesinterter SiC-Y2O3-Proben bei 1925°C in gemischter Ar/CO-Atmosphäre 
 
Ein kleiner Anteil am gesamten Masseverlust wird zusätzlich noch durch die Bildung 
von SiO verursacht, dessen Partialdruck aber nur 10% vom CO-Partialdruck beträgt. 
Y2O hat einen so geringen Partialdruck, dass eine Abnahme der Yttriummenge in den 
Proben nicht auftritt, jedoch bei Sinterungen in Graphitöfen unter Argonatmosphäre 
eine Zersetzung der Oxide zu Siliciden und Carbiden stattfindet, was die Hauptursache 
für den Zerfall der Proben in Kontakt mit Feuchtigkeit darstellt. 
Aufgrund der Untersuchungsergebnisse lässt sich schlussfolgern, dass die Zersetzung 
von Y2O3 während der Sinterung bei 2223K mit Verwendung eines Partialdruckes grö-
ßer 100 mbar unterdrückt werden kann. Die Proben, die bei 1925°C in dieser gemisch-
ten Atmosphäre bei 1 bar Gesamtdruck gesintert wurden, bestehen nach der Sinterung 
nur aus SiC und Y2O3 (Abb. 5.15). 
 
 
5.4 System Al2O3-Y2O3-SiC 
5.4.1 Thermodynamische Berechnungen 
 
In Abhängigkeit der Kohlenstoff- als auch der CO-Aktivität oder der Menge an Argon, 
die in den Berechnungen eingesetzt wurde, ergaben sich, wie auch in den vorange-
gangenen Berechnungen der Wechselwirkungen der einzelnen Oxide mit SiC, unter-
schiedliche Zusammensetzungen bei den thermodynamischen Berechnungen für die 
Wechselwirkungen im System Al2O3-Y2O3-SiC. 
Tabelle 5.8 zeigt die berechneten Zusammensetzungen einer Mischung aus 50Ma.-% 
SiC und 50Ma.-% Additiv mit einem Al2O3-Y2O3 Verhältnis von 4:1 bei 2223K mit un-
terschiedlichen Kohlenstoffgehalten einerseits und 0,1mol CO andererseits. Im Ver-
gleich dazu sind in Tabelle 5.9 die Zusammensetzungen der Mischung bei Verwendung 
eines Additivverhältnisses von 5 Al2O3 : 3 Y2O3 und in Tabelle 5.10 die Zusammenset-
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zungen der Mischung bei Verwendung eines Additivverhältnisses von Al2O3 : 2 Y2O3 
aufgeführt. 
 
Tab. 5.8: Ergebnisse der thermodynamischen Berechnungen (15,8mol SiC + 4,0mol Al2O3 + 1,0mol Y2O3) mit unter-
schiedlichen Kohlenstoffzugaben und unterschiedlichen Mengen Argon bei 2223K (1950°C) 
 
C = 0,001mol C = 1mol CO = 0,1mol 
Argon [mol] Argon [mol] Argon [mol] Phasen 
0,1 1 10 0,1 1 10 0,1 1 10 
SiC [mol] 15,652 15,391 13,134 15,767 15,710 13,989 15,751 15,489 13,223 
C [mol] - - - 0,284 - - - - - 
Al4SiC4 [mol] - - - 0,024 0,053 - - - - 
Oxidische Schmelze [mol] 4,989 4,880 3,874 5,101 4,884 3,881 5,024 4,914 3,903 
Metallschmelze [mol] 0,171 0,531 3,660 - 0,040 2,793 0,003 0,364 3,507 
Al [mol fraction] 0,400 0,416 0,421 - 0,678 0,491 0,403 0,420 0,422 
C [mol fraction] 0,011 0,012 0,013 - 0,055 0,018 0,011 0,012 0,013 
Si [mol fraction] 0,583 0,566 0,556 - 0,264 0,484 0,579 0,562 0,555 
Y [mol fraction] 0,006 0,006 0,010 - 0,003 0,008 0,006 0,006 0,010 
Ar [bar] 0,710 0,713 0,737 0,348 0,584 0,732 0,710 0,713 0,736 
CO [bar] 0,203 0,202 0,186 0,589 0,330 0,194 0,203 0,202 0,186 
SiO [bar] 0,055 0,051 0,043 0,010 0,012 0,032 0,055 0,050 0,043 
Al2O [bar] 0,019 0,020 0,019 0,032 0,047 0,025 0,019 0,020 0,019 
Al [bar] 0,013 0,014 0,015 0,020 0,027 0,018 0,013 0,014 0,015 
 
 
Tab. 5.9: Ergebnisse der thermodynamischen Berechnungen (14,8mol SiC + 2,5mol Al2O3 + 1,5mol Y2O3) mit unter-
schiedlichen Kohlenstoffzugaben und unterschiedlichen Mengen Argon bei 2223K (1950°C) 
 
C = 0,001mol C = 1mol CO = 0,1mol 
Argon [mol] Argon [mol] Argon [mol] Phasen 
0,1 1 10 0,1 1 10 0,1 1 10 
SiC [mol] 14,664 14,512 13,206 14,776 14,709 14,043 14,750 14,608 13,297 
C [mol] - - - 0,553 - - - - - 
Al4SiC4 [mol] - - - 0,011 0,067 - - - - 
Oxidische Schmelze [mol] 3,983 3,906 3,338 4,095 3,924 3,372 4,027 3,944 3,367 
Metallschmelze [mol] 0,157 0,370 2,188 - - 1,316 - 0,204 2,030 
Al [mol fraction] 0,444 0,418 0,357 - - 0,486 - 0,431 0,359 
C [mol fraction] 0,020 0,019 0,019 - - 0,035 - 0,019 0,019 
Si [mol fraction] 0,506 0,529 0,570 - - 0,432 - 0,517 0,569 
Y [mol fraction] 0,030 0,034 0,054 - - 0,047 - 0,032 0,053 
Ar [bar] 0,799 0,804 0,830 0,579 0,635 0,822 0,786 0,802 0,829 
CO [bar] 0,144 0,140 0,122 0,374 0,317 0,130 0,159 0,142 0,122 
SiO [bar] 0,023 0,024 0,022 0,006 0,006 0,012 0,021 0,023 0,022 
Al2O [bar] 0,016 0,015 0,011 0,020 0,020 0,016 0,017 0,016 0,011 
Al [bar] 0,017 0,016 0,015 0,020 0,021 0,020 0,017 0,016 0,015 
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Tab. 5.10: Ergebnisse der thermodynamischen Berechnungen (13,8mol SiC + 1mol Al2O3 + 2mol Y2O3) mit unter-
schiedlichen Kohlenstoffzugaben und unterschiedlichen Mengen Argon bei 2223K (1950°C) 
 
C = 0,001mol C = 1mol CO = 0,1mol 
Argon [mol] Argon [mol] Argon [mol] Phasen 
0,1 1 10 0,1 1 10 0,1 1 10 
SiC [mol] 13,791 13,709 12,881 13,798 13,777 13,469 13,798 13,795 12,999 
Y4Al2O9 [mol] 0,999 0,991 0,913 0,998 0,980 0,905 0,999 0,998 0,924 
Y2O3 [mol] - - - - - - - 0,003 - 
C [mol] - - - 0,969 0,690 - 0,004 - - 
Oxidische Schmelze [mol] - - - - - - 0,001 - - 
Metallschmelze [mol] 0,015 0,152 1,520 0,028 0,279 1,296 - 0,004 1,318 
Al [mol fraction] 0,075 0,073 0,073 0,081 0,081 0,077 - 0,020 0,069 
C [mol fraction] 0,148 0,128 0,127 0,554 0,554 0,404 - 0,513 0,130 
Si [mol fraction] 0,543 0,570 0,573 0,072 0,072 0,226 - 0,141 0,571 
Y [mol fraction] 0,234 0,228 0,228 0,292 0,292 0,292 - 0,326 0,230 
Ar [bar] 0,923 0,923 0,923 0,836 0,836 0,915 0,500 0,900 0,923 
CO [bar] 0,067 0,067 0,067 0,149 0,149 0,074 0,490 0,093 0,067 
SiO [bar] 0,004 0,004 0,004 0,003 0,003 0,003 0,009 0,004 0,004 
Al2O [bar] 0,004 0,004 0,004 0,002 0,002 0,001 - - 0,001 
Al [bar] 0,005 0,005 0,005 0,011 0,011 0,007 0,001 0,003 0,005 
 
In den Berechnungen trat zusätzlich zur oxidischen Schmelze eine metallische Schmelze 
bei unterschiedlichen Bedingungen auf (Tab. 5.8, 5.9 und 5.10). Die Zusammensetzung 
und die Menge des flüssigen Metalls verändern sich mit zunehmender Kohlenstoff-
menge im System. Die Berechnungen offenbaren, dass die Bildung einer Metallschmel-
ze hauptsächlich von dem Gasvolumen, dem Kohlenstoff und dem CO-Gehalt der Aus-
gangszusammensetzung abhängig ist. 
Die unterschiedlichen Additivzusammensetzungen in den Berechnungen (Tab. 5.8, 5.9 
und 5.10) hatten gezeigt, dass mit zunehmender Menge an Al2O3 die Partialdrücke von 
CO und Al2O ansteigen. Solange genügend Al2O3 vorliegt, wird durch die Bildung von 
YAG, YAP oder YAM das Y2O3 stabilisiert. Verringert sich der Gehalt an Al2O3 bis in den 
Bereich der Bildung von Y4Al2O9, ist eine Stabilisierung des Y2O3 bei einem weiter sin-
kenden Al2O3-Gehalt nicht mehr gegeben. Wie die Ergebnisse der Berechnungen in 
Tabelle 5.10 zeigen, steigen der Yttriumanteil und der Kohlenstoffanteil in der Metall-
schmelze stark an. 
Die Ergebnisse belegen, dass neben dem Kohlenstoffgehalt auch die Menge an Al2O3 
im System bedeutend ist für die Phasenausbildung. Daher wurden die weiteren Be-
rechnungen mit einem höheren Aluminiumoxidgehalt durchgeführt. Die eingesetzten 
Mengen entsprechend einer Mischung von 50Ma.-% SiC und 50Ma.-% Additiv, bei 
einem Additivverhältnis von 4 Al2O3 : 1 Y2O3, betrugen 15,8mol SiC, 4mol Al2O3, 1mol 
Y2O3 und 1mol Argon. Diese Ausgangszusammensetzung wurde variiert in Richtung 
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eines Kohlenstoffdefizits im Vergleich zur SiC-Stöchiometrie und in Richtung eines Ge-
haltes von bis zu 0,5mol freien Kohlenstoff. Dies war notwendig, da der Kohlenstoff-
haushalt, d.h. die Menge an verfügbarem Kohlenstoff während der Sinterung nicht 
genau bestimmbar ist. 
Die Berechnungen (Abb. 5.16) zeigen, dass es sich bei den Hauptgasspezies des Sys-
tems im Temperaturbereich zwischen 1950K und 2250K um Ar, CO, SiO(g), Al2O(g) und 
Al(g) handelt. Die Partialdrücke dieser Gasphasen sind als Funktion des Kohlenstoffge-
haltes und der Temperatur in Abbildung 5.17 dargestellt. Alle anderen Gasspezies wei-
sen um mehrere Zehnerpotenzen niedrigere Partialdrücke auf (Abb. 5.16). Gasförmiges 
Aluminium besitzt einen maximalen Partialdruck von 0,025bar bei 2250K bei Berech-
nung mit 0,5mol Kohlenstoffzugabe, der nahezu nur halb so groß ist, wie der des Al2O 
unter gleichen Bedingungen. Der unter den berechneten Bedingungen maximale Parti-
aldruck von gasförmigem Silicium beträgt 0,0002bar und die Drücke anderer Spezies, 
wie AlO(g), Y(g), YO(g), Y2O(g) etc. liegen unter 10
-5bar. 
 






















































Abb. 5.16: Berechnete Partialdrücke der Gasspezies im System Si-Al-Y-C-O-Ar (15,8mol SiC + 4,0mol Al2O3 + 1,0mol 
Y2O3) als Funktion von 104/T (p0 = 0,1MPa). Der Argondruck ist das Residuum zu 0,1MPa und im Graph 
nicht dargestellt. 
a) Ergebnisse der Berechnungen mit einem Defizit von -0,1mol Kohlenstoff (kondensierte Phasen: SiC, 
Metallschmelze, oxidische Schmelze für 104/T ≤ 4,76K-1; SiC, YAG, Metallschmelze, oxidische Schmelze 
für 104/T ≤ 4,79K-1; SiC, YAG, Al2O3, Metallschmelze, oxidische Schmelze für 104/T ≤ 4,80K-1; darüber 
SiC, YAG, Al2O3, Metallschmelze) 
b) Ergebnisse der Berechnungen mit 0,2mol Kohlenstoffzugabe (kondensierte Phasen: SiC, Metallschmel-
ze, oxidische Schmelze für 104/T ≤ 4,76K-1; SiC, YAG, Metallschmelze, oxidische Schmelze für 104/T ≤ 
4,77K-1; SiC, YAG, Al4SiC4, Metallschmelze, oxidische Schmelze für 104/T ≤ 4,78K-1; SiC, YAG, Al4SiC4, 
oxidische Schmelze für 104/T ≤ 4,81K-1; SiC, YAG, Al2O3, Al4SiC4, oxidische Schmelze für 104/T ≤ 4,82K-
1; SiC, YAG, Al2O3, Al4SiC4 für 104/T ≤ 4,87K-1; darüber SiC, YAG, Al2O3, Al4SiC4, C) 
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Für ein Defizit von Kohlenstoff ist der berechnete Partialdruck von SiO höher als der 
Partialdruck von CO bis zu einer Temperatur von 2050K. Für höhere Kohlenstoffgehalte 
liegt er viel niedriger als der CO-Partialdruck im gesamten berechneten Temperaturbe-
reich (Abb. 5.16). Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt steigt der Partialdruck von Al2O 














































































































































































































































Abb. 5.17: Thermodynamisch berechnete Partialdrücke als Funktion des Kohlenstoffgehaltes und der Temperatur im 
System Y-Al-Si-C-O-Ar (Ausgangszusammensetzung: 15,8mol SiC, 4mol Al2O3, 1mol Y2O3, -0,2…0,5mol C, 
1mol Ar); a) CO-Partialdruck, b) SiO-Partialdruck, c) Al2O-Partialdruck, d) Al-Partialdruck, e) kondensierte 
Phasen in Argonatmosphäre f) kondensierte Phasen bei einem vorgegebenen CO-Partialdruck von 300mbar 
(Der Pfeil markiert die stöchiometrische Zusammensetzung) 
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Es lies sich unter den angegebenen Bedingungen im Temperaturbereich von 1950K bis 
2250K ein flüssiges Metall der Zusammensetzung Al-Si-Y-C berechnen. Die Bildung 
dieser Metallschmelze ist abhängig vom Kohlenstoffgehalt. Bei einem Defizit an Koh-
lenstoff bzw. ohne Kohlenstoffüberschuss existiert das flüssige Metall bereits schon bei 
1950K. Die Bildungstemperatur nimmt mit steigendem Kohlenstoffgehalt zu und mit 
0,5mol Kohlenstoffzugabe kommt die Metallschmelze nur oberhalb 2173K vor. In den 
Berechnungen ist Al2O3 bis etwa 2070K stabil. Daher sind die Partialdrücke von Al(g) 
und Al2O(g) denen von den in Abschnitt 5.2.1 dargestellten und berechneten Drücken 
der untersuchten Wechselwirkungen von Al2O3 und SiC bis zu dieser Temperatur sehr 
ähnlich. 
Im Falle von Berechnungen mit einer Additivzusammensetzung von 5 Al2O3 : 3 Y2O3, 
erscheint ebenfalls die oxidische Schmelze oberhalb des Schmelzpunktes von YAG 
unabhängig vom Kohlenstoffgehalt, d.h. mit oder ohne Kohlenstoffüberschuss. Al4SiC4 
und flüssiges Metall treten auch bei diesen Berechnungen auf. Die gebildeten Haupt-
gasphasen sind die Gleichen, wie in den Berechnungen mit einem Überschuss an Al2O3, 
jedoch verringert sich der CO-Partialdruck von 0,324bar auf 0,259bar bei 2250K. Die 
anderen Gasspezies sind auch leicht geringer, wie es ein Vergleich der Werte in den 
Tabellen 5.8 und 5.9 zeigt. 
Die berechneten Zusammensetzungen der Gasphase und des flüssigen Metalls entspre-
chend Tabelle 5.8 und 5.9 offenbaren die folgende, vereinfachte Zersetzungsreaktion 
als die am möglichsten Erscheinende für Temperaturen höher 1950K im System SiC-
Al2O3-Y2O3: 
 
4 SiC(s) + 2 Al2O3(s) ⎯⎯→ 4 CO(g) + SiO(g) + Al2O(g) + 0,5 Al(g) + 3 Si(l) + 1,5 Al(l) (5.5) 
 
Die Bildung der Metallschmelze hängt stark vom Überschuss an Kohlenstoff ab (Abb. 
5.17e). Die Schmelze in diesem System ist reich an Silicium und Aluminium und enthält 
wenig Yttrium und Kohlenstoff (Tab. 5.8 und 5.9). 
Bei niedrigen Temperaturen und in Gegenwart von freiem Kohlenstoff ist die Bildung 
von Silicium und Aluminium enthaltenden Carbiden dominanter als die Bildung der 
Metallschmelze. Bei einem Kohlenstoffüberschuss kommt es daher zusätzlich zur Bil-
dung von Al4SiC4 entsprechend Gleichung 5.6, was zu einer drastischen Zunahme des 
CO-Partialdruckes führt (Tab. 5.8 und 5.9, Abb. 5.17). 
 
SiC(s) + 2 Al2O3(s) + 9 C ⎯⎯→ 6 CO(g) + Al4SiC4(s) (5.6) 
 
5. Phasenausbildungen in den Modellwerkstoffen 
 77
Die Reaktionen sind den gefundenen Wechselwirkungen in einer reinen Al2O3-SiC-
Mischung sehr ähnlich. Der Partialdruck von CO bei Sintertemperaturen in Gegenwart 
von Kohlenstoff, der angenommen werden muss aufgrund der Graphittiegel, Heizer 
und Isolation, ist viel höher als der anderer Gasspezies. Deshalb verlieren die Proben 
auch hauptsächlich Sauerstoff und weniger Aluminium und Silicium. 
Die Zusammensetzung der ermittelten kondensierten Phasen lässt erkennen, dass es 
nur ein sehr kleines Gebiet gibt, wo keine Metallschmelze oder Carbide während der 
Sinterung in reinem Argon gebildet werden (Abb. 5.17e). 
Andererseits kann die Zugabe von CO die Zersetzung verhindern (Tab. 5.8, 5.9 und 
5.10), d.h. ein eingestellter CO-Partialdruck höher als der berechnete in einer Argon-
atmosphäre (Abb. 5.17) wird die Zersetzung unterdrücken. 
Auch bei diesen thermodynamischen Berechnungen fand das an der Oberfläche des 
SiC befindlichen SiO2 keine Berücksichtung, wie in Abschnitt 5.2.1 beschrieben. Auch 




5.4.2 Phasenausbildung in Abhängigkeit der Sinterbedingungen 
 
Wie Tabelle 5.11 zeigt, traten in Abhängigkeit der Sinterbedingungen unterschiedliche 
kondensierte Phasen auf. Die bei 1850°C gesinterten Proben bestehen aus α–SiC, YAG 
und einer geringen Menge Al2O3 (Abb. 5.18a). Die Phasenzusammensetzung der Pro-
ben, die bei 1925°C und 1950°C gesintert wurden, ist jedoch abweichend. 
Wie die Ergebnisse der Rietveld-Analyse ergaben, lag der Gehalt an YAG mit 26% und 
Al2O3 mit 8% in den bei 1850°C gesinterten Proben wesentlich unter den Gehalten, 
die sich aufgrund der Ausgangszusammensetzung der Proben ergeben müssten. Aus-
gehend von 32% YAG und 18% Al2O3, ergibt sich ein Defizit an Al2O3 in den gesinter-
ten Proben von ca. 47%, was auf einen starken Verlust an Al2O3 während der Sinte-
rung schließen lässt. 
 
Tab. 5.11: Sintertemperaturen, Haltezeiten, Atmosphären und Phasenzusammensetzungen der SiC-Al2O3-Y2O3-Proben 
 
Temperatur Haltezeit Atmosphäre Zusammensetzung gesinterter Proben 
1850°C 1 Stunde Argon α-SiC, YAG, Al2O3 
1925°C 1 Stunde Argon α-SiC, YAG, YAl2Si2, YSi2, Si, Al 
1925°C 1 Stunde Argon + CO α-SiC, YAG, Al2O3 
1950°C 1 Stunde Argon α-SiC, YAG, YAP, YAl3C3 
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Abb. 5.18: Ergebnisse der XRD-Analysen von in Ar gesinterter SiC-Al2O3-Y2O3-Proben bei 1850°C (a), 1925°C (b) und 
1950°C (c) 
 
In den bei 1925°C unter Argon gesinterten Proben war Al2O3 nicht mehr vorhanden 
(Abb. 5.18b). Es wurde aber zusätzlich YAl2Si2 ,YSi2 und etwas Si und Al gefunden 
(Abb. 5.18c). Das Pulverdiffraktogramm (PDF) der Phase YAl2Si2 ist in der JCPDF-
Datenbank [JCP01] nicht enthalten. Das Diffraktogramm wurde daher aus den Daten 
von Gröbner [Grö94] erstellt. Entsprechend den von Gröbner [Grö94] bestimmten Pha-
senbeziehungen im System Y-Al-Si ist anzunehmen, dass YAl2Si2, YSi2, Si und Al wäh-
rend der Abkühlung aus der Schmelze ausgeschieden werden. 
Bei 1950°C wurde neben YAG und SiC, YAlO3 (YAP) und YAl3C3 gebildet (Abb. 5.18c). 
Das Pulverdiffraktogramm (PDF) der Phase YAl3C3 ist nicht in der JCPDF-Datenbank 
[JCP01] verfügbar. Daher wurden ebenfalls die Daten von Gröbner [Grö94] genutzt. 
Einige der bei 1925°C und 1950°C gesinterten Proben zerfielen nach ein paar Wochen. 
Andere, bei gleichen Bedingungen gesinterte Proben, zeigten bereits schon nach nur 
wenigen Stunden Zerfallserscheinungen. Es muss daher angenommen werden, dass es 
zur Bildung von Yttrium enthaltenden Carbiden während der Sinterung in Argon 
kommt. Die thermodynamischen Rechnungen sagen aus, dass YC2 nur gebildet werden 
kann, wenn kein Al2O3 mehr im Material vorhanden ist. Dies könnte in Oberflächennä-
5. Phasenausbildungen in den Modellwerkstoffen 
 79
he der Proben der Fall sein. Insbesondere in Proben mit einem geringen Additivgehalt 
und Restkohlenstoffgehalten können intensive Zersetzungsreaktionen stattfinden, die 
zu einem zumindest lokalen Al2O3-Verlust und der Bildung von Yttriumcarbiden führen 
können. Ein Anzeichen für dieses Verhalten ist auch die auffallende Verschiebung der 
Zusammensetzung in Richtung der Y-Al-Carbide während der Sinterung in Argon bei 
1950°C (Abb. 5.18). 
Die Bildung von YAl3C3 ist nicht in Übereinstimmung mit den Ergebnissen der thermo-
dynamischen Rechnungen. Der verwendete Datensatz von Gröbner [Dat00, Grö94], der 
auch YAl3C3 enthält, setzt sich aus optimierten Daten zusammen, die aus unterschiedli-
chen Quellen stammen und nicht alle von Gröbner [Grö94] experimentell überprüft 
wurden. Eine weitere Optimierung der thermodynamischen Daten für YAl3C3 wäre 
daher notwendig. 
Auf Basis der thermodynamischen Berechnungen und der vorangegangenen Ergebnisse 
zu den Wechselwirkungen von SiC und Y2O3 im Rahmen dieser Arbeit kann geschluss-
folgert werden, dass die Sinterung in einer Atmosphäre, die CO enthält, zu einer Stabi-
lisierung, d.h. Vermeidung der Zersetzung führen kann. Die Ergebnisse zeigen, dass 
eine Stabilisierung des SiC und der Sekundärphase aus YAG und Al2O3 erreichbar ist, 
wenn eine gemischte Atmosphäre aus Argon und CO für die Sinterung genutzt wird. 
Voraussetzung für eine erfolgreiche Stabilisierung ist die Einstellung des sich thermody-
namisch ergebenden CO-Patialdruckes bei der Sintertemperatur. Die Proben, die bei 
1925°C in dieser gemischten Atmosphäre bei 1 bar gesintert wurden, bestehen nach 
der Sinterung nur aus SiC, YAG und Al2O3 (Tab. 5.11, Abb. 5.19). 
Die unterschiedlichen Phasenzusammensetzungen resultieren ebenfalls in einer unter-
schiedlichen Gefügeausbildung. Die Sekundärphase der in reiner Argonatmosphäre 
gesinterten Proben spaltet auf und löst sich von den SiC-Körnern und führt somit zur 
Zerstörung der Proben (Abb. 5.20a). 
 













































Abb. 5.19: Ergebnis der XRD-Analyse gesinterter SiC-Al2O3-Y2O3-Proben bei 1925°C in gemischter Ar/CO-Atmosphäre 
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Die in einer gemischten Atmosphäre gesinterten Proben weisen abgerundete SiC-
Körner auf, die eingebettet sind in die Sekundärphase, was auf einen intensiven Sinter-
prozess hindeutet (Abb. 5.20b). Aufgrund der hohen Additivmengen in den Proben, 
die für die Modellexperimente verwendet wurden, ist die offene Porosität sehr niedrig. 
Die Struktur ist eher einem dichten Material mit hoher Additivkonzentration ähnlich. 
Die Modellzusammensetzung zeigt jedoch sehr deutlich die Stabilität der Werkstoffe in 




Abb. 5.20: Gefügeaufnahmen von gesinterten SiC-Al2O3-Y2O3-Proben in reiner Argonatmosphäre (a) und in Ar/CO-
Atmosphäre (b) 
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6. Eigenschaften von porösen LPS-SiC Werkstoffen 
6.1 Inert gesinterte Werkstoffe 
6.1.1 Masseverluste und Phasenzusammensetzungen 
 
Die Graphittiegel für die Sinterungen waren bei allen Bränden mit Probenmaterial dicht 
gepackt, so dass immer ein nahezu konstanter Ofenfüllungsgrad erreicht wurde. Eine 
Beeinflussung durch einen unterschiedlichen Ofenfüllungsgrad sollte somit ausge-
schlossen werden. Die hohe Anzahl an Proben im Ofen sollte auch einen starken Mas-
severlust eindämmen. Entsprechend früherer Arbeiten [Ihl00] erwies sich diese Praxis als 
vorteilhaft. Die bestimmten Masseänderungen sind in Tabelle 6.1 enthalten. 
Bei einigen Versätzen waren die bestimmten Masseänderungen der Proben innerhalb 
einer Charge sehr stark unterschiedlich. Bei den bei 1950°C gesinterten Proben des 
Versatzes XM2 waren die stärksten Schwankungen zu verzeichnen. Die Masseände-
rung der Proben schwankte zwischen 0,15%, also einem geringen Massezuwachs, und 
–5,25%, was wiederum einen hohen Masseverlust darstellt. Eine ähnlich hohe 
Schwankung war bei den bei 1925°C gesinterten Proben des Versatzes XM6 zu ver-
zeichnen. Keine oder nur minimale Fehler bei der Messung vorausgesetzt, kann eine 
mögliche Erklärung für den Massezuwachs nur ein Massetransport über die Gasphase 
sein, ausgelöst durch stattfindende Gasphasenreaktionen und Widerausscheidungspro-
zesse. Die beiden vorangehend erwähnten Chargen weisen sehr hohe Standardabwei-
chungen auf (Tab. 6.1). Im Vergleich der Masseverluste der Proben unterschiedlicher 
SiC-Körnungen gleichen Additivgehaltes sind nur tendenzielle Abhängigkeiten von der 
SiC-Korngröße bei 1950°C erkennbar, wobei die gröberen Körnungen geringere Mas-
severluste aufweisen (Tab. 6.1). Eine signifikante Abhängigkeit des Masseverlustes von 
der Sintertemperatur lässt sich nicht feststellen. 
 
Tab. 6.1: Masseverlust unter Argon gesinterter Proben 
 
  Masseverlust ± Standardabweichung in Ma.-%
  Sinterofen 1 Sinterofen 2
SiC-Körnung Proben 1850°C 1h 1950°C 1h 1925°C 2h
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 1,69 ± 0,30 1,07 ± 0,65 1,62 ± 0,53
XM2 1,07 ± 0,14 2,02 ± 1,53 1,40 ± 0,31
XM3 1,60 ± 0,07 2,13 ± 0,07 1,84 ± 0,28
XM4 1,74 ± 0,23 1,27 ± 0,38 1,32 ± 0,14F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 0,33 ± 0,29 2,68 ± 0,44 2,76 ± 1,74
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 1,06 ± 0,28 1,59 ± 0,33 1,34 ± 0,40
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 1,33 ± 0,30 1,69 ± 0,31 1,40 ± 0,32
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Tab. 6.2: Phasenzusammensetzungen von in Argon gesinterten Proben 
 
  Phasenzusammensetzung 
  Sinterofen 1 Sinterofen 2 
SiC-Körnung Proben 1850°C 1h 1950°C 1h 1925°C 2h 
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 α-SiC, YAG α-SiC, YAG, Si α-SiC, YAG 
XM2 α-SiC, YAG α-SiC, YAG α-SiC, YAG 
XM3 α-SiC, YAG α-SiC, YAG α-SiC, YAG 
XM4 α-SiC, YAG, Korund α-SiC, YAG α-SiC, YAG F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 α-SiC, YAG, Korund α-SiC, YAG α-SiC, YAG 
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 α-SiC, YAG α-SiC, YAG, Si α-SiC, YAG 
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 α-SiC, YAG α-SiC, YAG, Si α-SiC, YAG 
 
Die Phasenzusammensetzungen der Proben sind in Tabelle 6.2 enthalten. Neben den 
SiC-Modifikationen 6H als Hauptmodifikation und 4H sowie 15R ließ sich in allen Fällen 
Yttrium-Aluminium-Granat als sekundäre Phase nachweisen. Bei den bei 1850°C gesin-
terten Proben kann teilweise noch Korund aufgrund der sehr schwachen Reflexe bei 2θ 
= 25,6° und 2θ = 43,4° als weitere mögliche Phase angenommen werden (Abb. 6.1a). 
Neben den SiC-Modifikationen und YAG ließ sich keine weitere Phase in den bei 
1925°C gesintert Proben nachweisen. Einige der bei 1950°C gesinterten Proben lassen 
zusätzlich noch Silicium und Aluminium vermuten aufgrund der schwachen Reflexe an 
den Stellen der Hauptreflexe von Silicium bei 2θ = 28,5° und Aluminium bei 2θ = 38,5° 
und 2θ = 44,7° (Abb.6.1b). Korund war bei diesen Proben nicht nachweisbar. 
Etwa 4 bis 5 Wochen nach den Sinterungen kam es zu einem Zerfall von einigen Pro-
ben. Zuerst zerfielen die grobkörnigen Proben G4. Wobei das nicht auf alle Proben 
dieses Versatzes zutraf. Später folgten dann auch noch Proben anderer Chargen. Hier 
zerfielen ebenfalls nicht alle Proben der betroffenen Versätze. 
 






























































Abb. 6.1: Röntgendiffraktogramme der in Argon gesinterten Proben XM4 bei 1850°C (a) und F4 bei 1950°C (b) 
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Vom Probenzerfall waren nur die Versätze mit den groben SiC-Körnungen F100 (x50 = 
129,0µm) und den mittleren Körnungen F360 (X50 = 22,8µm) betroffen. Ein Zerfall von 
Proben auf Basis von F500 (x50 = 12,8µm) und F1200 (x50 = 3,0µm) konnte im betrach-
teten Zeitraum nicht beobachtet werden. 
Die aufgetretenen Zerfallserscheinungen ließen sich nicht durch signifikante Unter-
schiede in den Masseverlusten oder den Phasenzusammensetzungen begründen. Für 
den Zerfall von Proben verantwortliche Phasen, wie in Abschnitt 5 beschrieben, konn-
ten nicht ermittelt werden. Die diesen Effekt auslösenden Mengen einer bei Raumtem-
peratur instabilen Phase liegen demnach unterhalb der Nachweisgrenze der Röntgen-
diffraktometrie. Der Anteil musste folglich kleiner 2 - 3Ma.-% sein. 
 
 
6.1.2 Schwindung, Dichte, Porosität und Festigkeit 
 
Es zeigte sich, dass die Sintertemperaturen keinen signifikanten Einfluss auf die offenen 
Porositäten hatten (Abb. 6.2). Hingegen wirkte sich sowohl der Additivgehalt als auch 
die Korngröße auf die Porosität aus. Mit steigendem Additivgehalt nahm die offene 
Porosität ab. Bei sehr groben und feinen SiC-Körnungen lag eine verringerte offene 
Porosität vor. Die höhere Sinteraktivität der sehr feinen SiC-Körnung (x50=3,0µm), die 
sich in einer größeren Schwindung ausdrückt (Tab. 6.3), hat auch eine geringere offene 
Porosität zur Folge. Mit zunehmender SiC-Korngröße sinkt die Sinteraktivität und die 
Wahrscheinlichkeit steigt, dass die feinkörnigen Anteile die Kornzwischenräume ausfül-
len, was eine geringere offene Porosität des grobkörnigen Materials zur Folge hat. 
Die Abhängigkeiten in den Porositäten lassen sich mit den in Abbildung 6.3 dargestell-
ten Dichtewerten korrelieren. 



















































Abb. 6.2: Einfluss der Sintertemperatur auf die offene Porosität in Abhängigkeit des Sinteradditivgehaltes der XM-
Proben (a) und offene Porosität in Abhängigkeit der Korngröße der Proben mit 4% Additivgehalt (b) 
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Tab. 6.3: Schwindung von in Argon gesinterten Proben 
 
  Schwindung ± Standardabweichung in % 
  Sinterofen 1 Sinterofen 2 
SiC-Körnung Proben 1850°C 1h 1950°C 1h 1925°C 2h 
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 8,98 ± 0,11 11,27 ± 0,12 9,67 ± 0,73 
XM2 1,95 ± 0,10 2,10 ± 0,06 2,55 ± 0,34 
XM3 2,54 ± 0,06 2,89 ± 0,10 2,68 ± 0,18 
XM4 2,67 ± 0,06 3,15 ± 0,06 3,37 ± 0,35 
F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 3,15 ± 0,06 3,50 ± 0,11 3,56 ± 0,30 
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 1,22 ± 0,03 1,59 ± 0,08 1,84 ± 0,36 
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 0,48 ± 0,08 0,58 ± 0,06 0,90 ± 0,10 
 



























































































Abb. 6.3: Einfluss der Sintertemperatur auf die Reindichte (Dichte ohne offene Porosität) in Abhängigkeit des Sinter-
additivgehaltes der XM-Proben (a), Reindichte (Dichte ohne offene Porosität) in Abhängigkeit der Korngrö-
ße der Proben mit 4% Additivgehalt (b), Rohdichte in Abhängigkeit des Sinteradditivgehaltes der XM-
Proben (c), Rohdichte in Abhängigkeit der Korngröße der Proben mit 4% Additivgehalt (d) 
 
Mit zunehmendem Additivgehalt stieg die Rohdichte des Materials an (Abb. 6.3c) und 
die Porosität sank ab (Abb. 6.2a). Dieses Eigenschaftsverhalten ist in Übereinstimmung 
mit früheren Untersuchen zu den Eigenschaften von porösem LPS-SiC (Ihl00). Der hö-
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here Additivgehalt füllt mehr Porenraum aus und führt zu einer geringeren offenen 
Porosität. Die Rohdichte war ebenfalls von der SiC-Korngöße abhängig. Sehr grobe und 
sehr feine SiC-Körnungen hatten eine höhere Rohdichte zur Folge (Abb. 6.3d), was 
wiederum eine geringere offene Porosität zur Folge hat (Abb. 6.2b). 
Die Reindichte wurde durch den Additivgehalt nicht signifikant beeinflusst. Die Proben 
geringer SiC-Korngröße wiesen je nach Sintertemperatur bis zu 3% geringere Reindich-
ten auf (Abb. 6.3b). Ursache dafür könnte ein geringer Anteil an geschlossener Porosi-
tät sein, hervorgerufen durch eine höhere Sinteraktivität der feineren SiC-Körnung bei 
der Sinterung. 
Die Ergebnisse der Untersuchungen zu den 4-Punkt-Biegebruchfestigkeiten der in rei-
ner Argonatmosphäre gesinterten Proben sind in Tabelle 6.4 zusammengefasst. 
Abhängigkeiten bei den Festigkeiten bestanden hinsichtlich der SiC-Korngröße und 
dem Gehalt an Sinteradditiv. Die Festigkeit nahm mit kleiner werdender SiC-Korngröße 
und steigendem Sinteradditivgehalt zu (Tab. 6.4). Die Proben besonders grober Kör-
nung hatten gegenüber den Proben mittlerer Körnungen bis zu 45% und gegenüber 
den Proben feiner Körnung bis zu 70% geringere Festigkeiten. Der Einfluss des Sinter-
additivgehaltes war innerhalb der Proben gleicher Körnung demgegenüber eher gering. 
Die geringsten Festigkeiten traten bei den bei 1925°C gesinterten Proben aller Chargen 
auf. Die Festigkeitsunterschiede der bei 1850°C und 1950°C gesinterten Proben waren 
äußerst gering. Demnach ist auch der Einfluss der Haltezeit bei den Sinterungen mit 
entscheidend. Anzunehmen ist, dass die längere Sinterdauer zu höheren Abdampfraten 
führt. Entsprechend den Untersuchungsergebnissen in Abschnitt 5 kommt es bei Sinte-
rungen in reiner Argonatmosphäre zu Zersetzungsreaktionen, die bei Sintertemperatu-
ren über 1900°C sehr heftig ablaufen. Der damit einhergehende Materialverlust und 
die Gefügeveränderung führen demnach zu einem Festigkeitsabfall. 
 
Tab. 6.4: 4-Punkt-Biegebruchfestigkeiten unter Argon gesinterter Proben (Mittelwert aus jeweils 10 Proben einer 
Charge) 
 
  Biegebruchfestigkeit ± Standardabweichung in MPa
  Sinterofen 1 Sinterofen 2
SiC-Körnung Proben 1850°C 1h 1950°C 1h 1925°C 2h
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 52,4 ± 4,6 55,5 ± 7,2 42,2 ± 4,6
XM2 27,7 ± 7,7 27,6 ± 2,0 17,3 ± 8,0
XM3 30,0 ± 10,6 28,0 ± 5,8 28,7 ± 5,9
XM4 35,6 ± 4,3 30,0 ± 8,1 25,5 ± 6,2
F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 34,3 ± 6,7 39,3 ± 3,0 32,8 ± 5,8
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 29,9 ± 2,1 29,6 ± 2,9 23,0 ± 5,7
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 17,2 ± 1,6 18,4 ± 1,2 14,4 ± 3,2
 




Auslagerungsuntersuchungen wurden durchgeführt, um mögliche Materialverände-
rungen nach einer Behandlung bei hohen Temperaturen in Luftatmosphäre und unter 
Schutzgas (Stickstoff) festzustellen. Die Untersuchungen erfolgten anhand einer Charge 
des Versatzes XM4 (Tab. 6.1 - 6.4), die bei 1925°C und einer Haltezeit von 2 Stunden 
(Sinterofen 2) gesintert wurde. 
Für die Auslagerungsuntersuchungen wurden Temperaturen von 600°C, 800°C, 
1000°C und 1200°C bei jeweiligen Haltezeiten von 2, 4, 16, 49, 169 und 256 Stunden 
gewählt. Bei 1200°C erfolgte neben der bei allen anderen Temperaturen eingesetzten 
Luftatmosphäre auch die Untersuchung des Einflusses einer Stickstoffatmosphäre auf 
die Materialeigenschaften. Die Ergebnisse der Auslagerungen bei 600°C waren hin-
sichtlich der Stoffeigenschaften identisch mit den Ergebnissen bei 800°C (Abb. 6.4). 
Die bei 600°C als auch die bei 800°C ausgelagerten Proben wiesen schon nach kurzen 
Auslagerungszeiten von 49 Stunden eine Erhöhung der Festigkeit von etwa 25% auf 
(Abb. 6.4). Hingegen war bei den Festigkeiten der bei 1000°C ausgelagerten Proben 
nach einer anfänglichen Steigerung, nach 256 Stunden ein Rückgang der Festigkeit auf 
die Ausgangsfestigkeit zu verzeichnen (Abb. 6.5b). Ursache dafür könnten Gefügeän-
derungen sein, die sich auch in veränderten Dichtewerten ausdrücken. Ebenfalls zu 
verzeichnen war ein Anwachsen der Masse sowie die Verringerung der offenen Porosi-
tät um fast 20% von anfänglich 40% offener Porosität auf 32% nach 256 Stunden. 
Verantwortlich dafür ist wahrscheinlich eine deutliche Oxidation mit einhergehender 
Glasbildung. 
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Abb. 6.4: Änderungen der Masse, Dichten und offenen Porosität (a) sowie Längen- und Festigkeitsänderung (b) nach 
der Auslagerung unter Luft bei 800°C 
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Abb. 6.5: Änderungen der Masse, Dichten, offenen Porosität (a) sowie Längen- und Festigkeitsänderung (b) nach der 
Auslagerung unter Luft bei 1000°C 
 
Die sich verringernden Schwankungen in den Festigkeitswerten der bei 1000°C ausge-
lagerten Proben (Abb. 6.5b) liegen höchstwahrscheinlich in der Ausheilung von Defek-
ten begründet, durch die zunehmende Glasbildung an der Oberfläche mit steigender 
Auslagerungsdauer. 
Beim Vergleich der Gefüge mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie sind keine Unter-
schiede in der Struktur und Morphologie der bei 600°C, 800°C und 1000°C ausgela-
gerten Proben erkennbar (Abb. 6.6). 
Drastische Veränderungen in den bestimmten Eigenschaften der Proben waren nach 
der Auslagerung unter Luft bei 1200°C zu verzeichnen (Abb. 6.7a). Die ausgelagerten 
Proben waren nach 256 Stunden um ca. 17% gewachsen und verloren fast völlig ihre 
Festigkeit (Abb. 6.7b). Der bei 1000°C merkliche und bei 1200°C bereits sehr hohe 
Massezuwachs, wie auch die sinkende Reindichte wiesen auf die Bildung von SiO2 




Abb. 6.6: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahmen von ausgelagerten Proben in Luft bei 800°C (a) und bei 
1000°C (b) nach 256 Stunden 
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Abb. 6.7: Änderungen der Masse, Dichten, offenen Porosität (a) sowie Längen- und Festigkeitsänderung (b) nach der 
Auslagerung unter Luft bei 1200°C 
 
Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 6.8 zeigen die Verände-
rungen im Gefüge der bei 1200°C 256 Stunden ausgelagerten Proben im Vergleich 
zum Gefügebild der unter Stickstoff ausgelagerten Proben. 
Eine starke Änderung des Gefüges war bei den bei 1200°C unter Luft ausgelagerten 
Proben nach 256 Stunden feststellbar. Zu erkennen sind Rissbildungen und Abplatzun-
gen. Einzelne Bindungen zwischen den SiC-Körnern, wie in dem Gefügebild der unter 
Stickstoff ausgelagerten Probe sichtbar, sind nicht mehr vorhanden (Abb. 6.8). 
Keine Veränderungen im Gefüge waren nach der Auslagerung unter Stickstoff zu ver-
zeichnen, wie auch die Ergebnisse der untersuchten Eigenschaften zeigen, die keine 
signifikanten Änderungen bei der Auslagerung unter Stickstoff erkennen ließen. Auf-
grund dieses Resultats zu den in Stickstoff ausgelagerten Proben wurde auf eine detail-




Abb. 6.8: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahmen von ausgelagerten Proben in Luft bei 1200°C (a) und in 
Stickstoff bei 1200°C (b) nach 256 Stunden 
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Abb. 6.9: Änderung der Phasenzusammensetzung bei Auslagerungstemperaturen von 800°C (a) und 1000°C (b) 
 
Die Phasenzusammensetzung der bei 600°C und 800°C ausgelagerten Proben wiesen 
keine Veränderungen auf (Abb. 6.9a). Selbst nach 256 Stunden sind keinerlei Verände-
rungen zu sehen. 
Im Vergleich zu den Röntgendiffraktogrammen der bei 800°C ausgelagerten Proben 
war ein Unterschied in den Diffraktogrammen der bei 1000°C ausgelagerten Proben 
nach 169 und 256 Stunden erkennbar. Die breite Erhöhung im Winkelbereich zwischen 
22° und 25° deutet auf amorphe Strukturen hin und lässt eine zunehmende SiO2-
Bildung vermuten (Abb. 6.9b). 
Entsprechend der Ergebnisse kann demnach angenommen werden, dass sich die auf-
bauende SiO2-Haut bei Auslagerung bis 800°C passivierend auswirkt. Mit zunehmender 
Temperatur nimmt die Zersetzung von SiC zu und führt zum Aufbau stärkerer amor-
pher SiO2-Schichten. 
Die Phasenzusammensetzung der bei 1200°C ausgelagerten Proben änderte sich rapide 
bereits nach einer kurzen Auslagerungsdauer (Abb. 6.10a). Schon nach 4 Stunden Aus-
lagerung ließen sich in den Proben geringe Mengen Cristobalit nachweisen. Die beson-
ders starken Intensitäten der Cristobalitreflexe der Proben mit langen Auslagerungszei-
ten lassen auf eine verstärkte Bildung von SiO2 in Form von Cristobalit schließen (Abb. 
6.10a). Aufgrund der geringeren Dichte und des daraus resultierenden größeren Volu-
mens von Cristobalit gegenüber SiC kommt es zu einer Volumenzunahme, die sich in 
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einem Probenwachstum äußert (Abb. 6.7). Die in Abbildung 6.8a zu erkennende Gefü-
gezerstörung durch das Wachstum bei der Cristobalitbildung führt dann in der Konse-
quenz zu einem drastischen Festigkeitsabfall der Proben (Abb. 6.7b). 
Die sich verringernden Intensitäten der sekundären Phase YAG mit der Auslagerungs-
dauer in den Röntgendiffraktogrammen der bei 1200°C ausgelagerten Proben liegen 
möglicherweise darin begründet, dass es auch zu einer Bildung von einer SiO2-reichen 
Glasphase kommt, in der YAG gelöst wird. Dieses Y-Al-Si-O-Glas begünstigt eine hohe 
Sauerstoffdiffusion, was wiederum zu einer verstärkten Oxidation des SiC führt. 
Der für eine starke Oxidation vordergründig ausschlaggebende Faktor ist die Korngröße 
des verwendeten SiC [Wec77]. Wie Wecht [Wec77] beschreibt, steigt die Oxidation bei 
hohen Temperaturen (1300°C) mit kleiner werdender Korngröße sprunghaft an, vor 
allem dann, wenn eine hohe offene Porosität vorhanden ist. Ebenfalls von Einfluss ist 
die Zusammensetzung der sekundären Phase. R-SiC ist aufgrund der reinen SiC-
Bindung wesentlich stabiler als fremdgebundenes SiC [Wec77]. 
Die in Stickstoff bei 1200°C ausgelagerten Proben zeigten gegenüber den in Luft aus-
gelagerten Proben keine Veränderungen in der Phasenzusammensetzung, auch nicht 
nach besonders langen Auslagerungszeiten von 256 Stunden (Abb. 6.10b). Dies bestä-
tigte die Ergebnisse der Untersuchungen zu den Eigenschaften der Proben, die keine 
Veränderungen in den Proben erkennen ließen. 




















































Abb. 6.10: Änderung der Phasenzusammensetzung nach Auslagerung bei 1200°C in Luft (a) und in Stickstoff (b) 
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Im Ergebnis der Auslagerungsuntersuchungen lässt sich feststellen, dass poröses LPS-
SiC bis zu einer Temperatur von 800°C unter Luftatmosphäre eingesetzt werden kann, 
ohne seine stofflichen Eigenschaften negativ zu verändern. Für eine längere Verwen-
dung bei höheren Temperaturen muss eine Schutzgasatmosphäre (Stickstoff) gewähr-
leistet sein, um eine fortschreitende Oxidation zu verhindern. 
 
 
6.2 Eigenschaften im Gasgemisch gesinterter Proben 
6.2.1 Masseverluste und Phasenzusammensetzungen 
 
Entsprechend den in Abschnitt 5 vorgestellten Ergebnissen zu den Phasenausbildungen 
erfolgten die nachfolgenden Sinterungen bei einer Temperatur von 1925°C in einem 
Gasgemisch aus Argon und CO. Die Proben der jeweiligen Chargen wurden in getrenn-
ten Graphittiegeln gemeinsam unter gleichen Bedingungen gesintert. Der Füllungsgrad 
bzw. das freie Volumen in den Tiegeln war gleich, da die Probenanzahl nicht variierte. 
Während des gesamten Sinterprozesses wurde durch eine dauernde Gasströmung 
(60l/h) die Einstellung der Atmosphäre gewährleistet. 
Zusätzlich erfolgte zur Überprüfung der Reproduzierbarkeit der Ergebnisse eine weitere 
Sinterung einer zweiten Charge der Proben M4. Diese Sinterung wurde unter den glei-
chen technologischen Bedingungen durchgeführt. 
Die Masseverluste der im Gasgemisch gesinterten Proben (Tab. 6.5) waren nicht signifi-
kant geringer als die in Abschnitt 6.1.1 vorgestellten Masseverluste der herkömmlich 
gesinterten Proben (Tab. 6.1). Standardabweichungen bis teilweise 30% lassen keine 
fundierten Aussagen zu Abhängigkeiten des Masseverlustes von der SiC-Korngröße 
oder des Additivgehaltes zu. Nur eine tendenzielle Aussage ist möglich. 
 
Tab. 6.5: Masseverlust im Gasgemisch gesinterter Proben 
 
  
  Masseverlust in Ma.-% ± Standardabweichung 
SiC-Körnung Proben 1925°C 1h (Ar/CO)
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 1,72 ± 0,53
XM2 1,09 ± 0,07
XM3 1,45 ± 0,30
XM4 1,44 ± 0,24F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 1,71 ± 0,33
M4 1. Charge 0,93 ± 0,17
F360 (x50 = 22,8 µm) 
M4 2. Charge 1,22 ± 0,35
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 1,42 ± 0,14
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Mit zunehmendem Additivgehalt erhöhte sich der Masseverlust der Proben gleicher 
SiC-Korngröße (Tab. 6.5). In Anbetracht der hohen Standardabweichungen ist diese 
Erhöhung aber nur äußerst gering. 
Neben den SiC-Modifikationen 4H und 15R, die nur schwache Reflexe zeigen, trat die 
SiC-Modifikation 6H in allen Proben als Hauptmodifikation auf (Abb. 6.11). Als sekun-
däre Phase ließ sich Yttrium-Aluminium-Granat nachweisen. Aufgrund des geringen 
Gehaltes an Additiv sind die Reflexe von YAG nur sehr schwach. Eine leichte Zunahme 
der Intensität mit steigendem Additivgehalt ist erkennbar (Abb. 6.11a) und weist auf 
einen höheren Gehalt an sekundärer Phase hin. Korund als weitere mögliche sekundäre 
Phase konnte mittels XRD-Analyse nicht nachgewiesen werden. Demzufolge enthielten 
die im Gasgemisch gesinterten Proben nur noch geringste Mengen Korund (<2Ma.-%), 
die mit dieser Analysenmethode nicht mehr nachweisbar sind, oder Al2O3 war nicht 
oder nicht in Form von Korund enthalten. 
Das Verdampfen des Al2O3 kann nicht vollständig verhindert werden, da durch die Ein-
stellung der Gleichgewichtspartialdrücke auch bei Verwendung einer gemischten At-
mosphäre mit CO Al2O und Al(g) gebildet werden. Da bei diesen Sinterungen mit einer 
ständigen Gasströmung gearbeitet wurde, muss demzufolge auch die Menge an Al2O3 
durch die ständige Bildung von Al2O(g) und Al(g) stärker reduziert worden sein. 
Ein Zerfall von Proben, wie in Abschnitt 6.1.1 geschildert, trat bei den im Gasgemisch 
gesinterten Proben nicht auf. 













































Abb. 6.11: Röntgendiffraktogramme von im Gasgemisch gesinterten Proben gleicher SiC-Korngröße unterschiedlichen 
Additivgehaltes (a) und Proben unterschiedlicher SiC-Körnung mit 4% Additiv (b) 
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6.2.2 Schwindung, Dichte, Porosität und Festigkeit 
 
Die bestimmten Schwindungen der im Gasgemisch gesinterten Proben sind in Tabelle 
6.6 enthalten. Die Abhängigkeit der Schwindung sowohl von der verwendeten SiC-
Korngröße als auch vom Additivgehalt ist, ebenso wie bei den in Argon gesinterten 
Proben (Abschnitt 6.1.2), deutlich erkennbar (Tab. 6.6). 
Die offene Porosität als Funktion des Sinteradditivgehaltes bei im Gasgemisch gesinter-
ten Proben ist in Abbildung 6.12a dargestellt. Im Vergleich dazu enthält Abbildung 
6.12b die offene Porosität als Funktion der SiC-Korngröße. 
Die Porosität wurde durch den Additivgehalt und die Korngröße beeinflusst. Mit stei-
gendem Additivgehalt nahm die offene Porosität ab (Abb. 6.12a). Wie in Abbildung 
6.12b zu erkennen, wiesen die Proben grober (x50 = 129,0µm) und feiner (x50 = 3,0µm) 
SiC-Körnung geringere offene Porositäten auf als Proben mittlerer Körnungen (x50 = 
22,8µm, x50 = 12,8µm). Die Proben sehr grober und sehr feiner SiC-Körnungen besa-
ßen eine höhere Rohdichte (Abb. 6.12d) und wiesen daher geringere offene Porositä-
ten auf (Abb. 6.12b). 
Die mittels Quecksilberporosimetrie bestimmten Porenvolumenverteilungen der im Gas-
gemisch gesinterten Proben gleicher SiC-Korngröße (XM-Proben) sind in Abbildung 
6.13a enthalten. Der mittlere Porendurchmesser der Proben XM3, XM4 und XM6 be-
trug 6µm. Mit 5µm war dagegen der mittlere Porendurchmesser der Probe XM2 etwas 
geringer, lag aber dennoch im gleichen Größenbereich, der aufgrund der SiC-Körnung 
zu erwarten war. Eine direkte Abhängigkeit der Porengröße vom Additivgehalt bei glei-
cher SiC-Korngröße ist nicht erkennbar (Abb. 6.13a). 
 
Tab. 6.6: Schwindung von im Gasgemisch gesinterten Proben 
 
  
  Schwindung ± Standardabweichung in %
SiC-Körnung Proben 1925°C 1h (Ar/CO)
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 9,32 ± 0,06
XM2 2,18 ± 0,14
XM3 2,43 ± 0,10
XM4 2,65 ± 0,07F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 3,16 ± 0,09
M4 1. Charge 1,75 ± 0,11 
F360 (x50 = 22,8 µm) 
M4 2. Charge 1,96 ± 0,10
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 0,44 ± 0,03
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Abb. 6.12: Offene Porosität von im Gasgemisch gesinterten Proben in Abhängigkeit des Sinteradditivgehaltes der XM-
Proben (a), offene Porosität von im Gasgemisch gesinterten Proben in Abhängigkeit der Korngröße der Pro-
ben mit 4% Additivgehalt (b), Dichten von im Gasgemisch gesinterten Proben in Abhängigkeit des Sinter-











































Abb. 6.13: Porenvolumenverteilungsdichte dVP/dlogDP der im Gasgemisch gesinterten Proben gleicher SiC-Korngröße 
(XM-Proben) und unterschiedlichen Additivgehalten (a) und Proben unterschiedlicher SiC-Korngröße glei-
chen Additivgehaltes von 4% (b) 




















Abb. 6.14: Abhängigkeit des mittleren Porendurchmessers vom mittleren Korndurchmesser des verwendeten SiC-
Pulvers 
 
Tab. 6.7: 4-Punkt-Biegebruchfestigkeiten, Porendurchmesser und Rohdichten im Gasgemisch gesinterter Proben bei 
1925°C 1h (Ar/CO) 
 
  Porendurchmesser Rohdichte Biegebruchfestigkeit
SiC-Körnung Proben d50 in µm ρ in g/cm³ σ in MPa
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 2 2,08 ± 0,01 53 ± 5
XM2 5 1,85 ± 0,01 17 ± 2
XM3 6 1,89 ± 0,02 23 ± 3
XM4 6 1,93 ± 0,02 27 ± 5F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 6 1,96 ± 0,01 29 ± 7
M4 1. Charge 11 1,84 ± 0,02 23 ± 3
F360 (x50 = 22,8 µm) 
M4 2. Charge 11 1,84 ± 0,02 27 ± 5
F100 (x50 = 129,0 µm) XG4 21 2,18 ± 0,01 16 ± 1
 
Wie die Ergebnisse (Abb. 6.13) zeigen, handelt es sich bei allen Messungen um mono-
modale Porenvolumenverteilungen. Die Verteilungsdichten der Proben feiner (x50 = 
3,0µm) und mittlerer SiC-Körnungen (x50 = 12,8µm, x50 = 22,8µm) weisen auf eine sehr 
enge Porenverteilung hin (Abb. 6.13b). Die Proben auf Basis der groben SiC-Körnung 
(x50 = 129,0µm) besitzen eine etwas breitere Porenverteilung mit Porendurchmessern 
von 10µm bis 33µm. Die Abhängigkeit der Porengröße von der SiC-Korngröße ist deut-
lich erkennbar (Abb. 6.13b). 
Abbildung 6.14 verdeutlicht die Abhängigkeit der mittleren Porengröße des porösen 
LPS-SiC Materials von der mittleren Korngröße des eingesetzten SiC-Pulvers. 
Wie auch bei den herkömmlich gesinterten Proben ist bei den im Gasgemisch gesinter-
ten Proben eine Abhängigkeit der Festigkeit von der SiC-Korngröße erkennbar (Tab. 
6.7). Bei Betrachtung der Proben gleichen Additivgehaltes von 4% wird deutlich, dass 
mit zunehmender Korngröße die Festigkeit absinkt. Die Proben der feinen SiC-Körnung 
(x50 = 3,0µm) erzielen Festigkeiten größer 50MPa. Bei Verwendung mittlerer Körnun-
6. Eigenschaften von porösen LPS-SiC Werkstoffen 
 96 
gen (x50 = 12,8µm, x50 = 22,8µm) werden nur noch Festigkeiten um 25MPa erreicht, 
d.h. die Biegefestigkeit ist um 50% reduziert. Eine weitere Vergröberung der SiC-
Körnung (x50 = 129,0µm) verringert die Festigkeit um weitere 36% auf 16MPa. Bei den 
Proben gleicher Korngröße nimmt die Festigkeit mit steigendem Additivgehalt zu. 
Die zweite Charge der Proben M4 weist einen etwas höheren mittleren Biegefestig-
keitswert auf als die erste Charge (Tab. 6.7). Unter Berücksichtigung der Standardab-
weichungen (13-18%) kann von einem gleichen Festigkeitsniveau ausgegangen wer-
den, was die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse der Biegefestigkeiten bestätigt. 
 
 
6.3 Strukturuntersuchungen mittels FESEM 
6.3.1 Qualitative Gefügeanalyse 
 
Das Gefüge von porösen LPS-SiC wurde in der Vergangenheit bereits untersucht 
[Ihl00]. Auf eine detaillierte Präsentation aller Gefügeaufnahmen der im Rahmen dieser 
Arbeit untersuchten Proben wurde zugunsten einer fokussierten Darstellung der neuen, 
bisher noch nicht dokumentierten Ergebnisse verzichtet. Die folgenden Ergebnisse zei-
gen vorwiegend neue Erkenntnisse zum strukturellen Aufbau von porösem LPS-SiC. 
Im Vergleich des Gefüges von herkömmlich gesinterten Proben, direkt nach der Sinte-
rung und etwa 3 Wochen nach Sinterung bei Lagerung an Luft, als die Proben einen 
beginnenden Zerfall aufwiesen, wird deutlich, dass eine Veränderung in der sekundä-
ren Phase im Bindungsbereich zwischen den SiC-Körnern stattgefunden hat (Abb.6.15). 
Bei im Gasgemisch gesinterten Proben lassen sich keine derartigen Veränderungen 




Abb. 6.15: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahmen der SiC-Korn-Korn Kontaktbereiche mit sekundärer 
Phase an Bruchflächen der Probe G4 direkt nach der Sinterung (a) und 3 Wochen nach Sinterung bei Lage-
rung an Luft (b) 
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Da die Korngröße der SiC-Pulver nach dem Sinterprozess nahezu erhalten bleibt, 
kommt es zu einer abhängigen Ausbildung der Prorenvolumenstruktur, wie dies die 
vorangegangen Ergebnisse gezeigt haben, wobei die Porengrößen mit der Korngröße 




Abb. 6.16: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahmen von Bruchflächen der Proben F4 mit x50 = 3,0µm (a) 








Abb. 6.17: Gefügeaufnahmen der im Gasgemisch gesinterten Proben gleicher SiC-Korngröße (x50 = 12,8µm); Proben 
poliert, in Epoxydharzeinbettung; 1-SiC, 2-Sekundärphase; a) XM2 (2% Additiv), b) XM4 (4% Additiv), c) 
XM6 (6% Additiv) 
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Deutlich zu erkennen ist die sekundäre Phase, die im Kontaktbereich der SiC-Körner 
auftritt (Abb. 6.16). 
Unterschiedliche Gehalte an Sinteradditiv wirken sich auch auf die Gefügestruktur aus, 
wobei höhere Sinteradditivgehalte zu einer generellen Verstärkung der durch die se-
kundäre Phase gebildeten Bindehälse führen. Die in Abbildung 6.17 enthaltenen FE-
SEM-Gefügebilder von Proben mit unterschiedlichem Additivgehalt verdeutlichen die-
sen Effekt. Es ist auch erkennbar, dass ebenfalls direkte SiC Korn-Korn Kontakte vor-
kommen (Abb. 6.17). 
Neben den Porenräumen, der sie bildenden SiC-Gerüststruktur und der sekundären 
Phase, über die die Bindung des porösen Materials erfolgt, sind keine weiteren charak-
teristischen Gefügemerkmale zu erkennen (Abb. 6.17). Durch plasmachemisches Ätzen 
der polierten Oberflächen werden die Korngrenzenphasen, die sich zwischen den be-
rührenden SiC Korn-Korn-Kontakten befinden, deutlich sichtbar (Abb. 6.18a). Ebenfalls 
zu erkennen ist jetzt, dass die zwischen den SiC-Körnern befindliche sekundäre Phase 
teilweise aus zwei Phasen gebildet wird (Abb. 6.18a). Eine genaue Analyse mittels EDX 
zur Unterscheidung der Zusammensetzung dieser beiden Einzelphasen ist aufgrund der 
Anregung auch der Nachbarbereiche nicht möglich. Jedoch kann aufgrund des unter-
schiedlichen Kontrastes, bei dem Y-haltige Bereiche einen höheren Kontrast aufweisen, 
und der Kenntnis der eingesetzten Mengen an Oxiden geschlussfolgert werden, dass 
der sekundäre Phasenbereich aus YAG und Al2O3 besteht. 
Durch das plasmachemische Ätzen ist es also möglich, einen noch besseren Aufschluss 
über die Gefügestruktur zu erhalten. Es ist jedoch nicht möglich, Informationen über 
mikrostrukturelle Veränderungen mit dieser Präparationsmethode zu bekommen, die 




Abb. 6.18: Gefügeaufnahmen der im Gasgemisch gesinterten Probe XM6; Probe in Epoxydharzeinbettung nach plas-
machemischer Ätzung; a) Aufnahme mit Outlens-Detektor, b) Aufnahme mit Inlens-Detektor 
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Durch die Verwendung des Inlens-Detektors können sowohl Ausrichtungen der Kristal-
le als auch Bereiche unterschiedlicher elektrischer Leitfähigkeiten sichtbar gemacht 
werden. Bereiche unterschiedlicher Leitfähigkeiten werden dabei durch Kontrastunter-
schiede hervorgehoben. Die Kontrastunterschiede basieren auf einer unterschiedlichen 
Sekundärelektronenausbeute, die elektrische Potentiale in der Probe widerspiegeln. 
Abbildung 6.18b zeigt die Aufnahme mit Inlens-Detektor des in Abbildung 6.18a dar-
gestellten Gefügeausschnittes der im Gasgemisch gesinterten Probe XM6. Deutlich 
erkennbar sind Schichten unterschiedlicher Dickeverteilung im Randbereich der SiC-
Körner. Aufgrund der Helligkeit dieser Randbereiche gegenüber den Kernzonen muss 
auf eine höhere Leitfähigkeit geschlossen werden. Dieses Ergebnis lässt auf eine wäh-
rend des Sinterprozesses veränderte Struktur der SiC-Körner schließen. Eine Mikrostruk-
turanalyse dieser veränderten Randbereiche mittels EDX lässt aber keine signifikanten 
Abweichungen gegenüber der Kernzonen erkennen, da die Konzentrationsunterschie-
de möglicher Dotierungen zwischen Kern- und Randzone zu gering sind. 
Die leitfähigen Randbereiche lassen sich bei allen porösen LPS-SiC Materialien nachwei-






Abb. 6.19: FESEM-Gefügeaufnahmen mit Inlens-Detektor der im Gasgemisch gesinterten Proben F4 (a), XM4 (b), M4 
(c) und G4 (d) 
 







Abb. 6.20: FESEM-Gefügeaufnahmen mit Inlens-Detektor herkömmlich gesinterter XM6-Proben (x50 = 12,8µm);  
 a) 1850°C 1h, b) 1950°C 1h, c) 1925°C 2h 
 
Es sind keine deutlichen Unterschiede im Vorhandensein der gut leitfähigen Rand-
schichten zwischen den herkömmlich gesinterten Materialien und den im Gasgemisch 
gesinterten Materialien erkennbar (Abb. 6.19 und 6.20). Demnach kommt es unab-
hängig von der Sinteratmosphäre zu einer Dotierung der Randbereiche der SiC-Körner. 
Die Gefügeaufnahmen von dichten LPS-SiC zeigen im Vergleich zu porösen LPS-SiC 
ähnliche Phänomene bei Betrachtung mit Inlens-Detektor (Abb. 6.21b). Jedoch sind die 
dotierten Bereiche nicht nur auf die SiC-Kornränder beschränkt. Die durch plasmache-
mische Ätzung sichtbare Kern-Hülle-Struktur in der Aufnahme mit Outlens-Detektor 
(Abb. 6.21a) entspricht der sich abzeichnenden Struktur in der Aufnahme mit Inlens-
Detektor (Abb. 6.21b). Demnach kommt es beim Kornwachstum während der Sinte-
rung zu einer Dotierung. Diese Bereiche sind im Gegensatz zum porösen LPS-SiC mitt-
lerer und grober SiC-Körnung wesentlich breiter oder erstrecken sich vollständig über 
das gesamte Korn hinweg (Abb. 6.21b). Bei Betrachtung der Gefügeaufnahmen von 
porösen LPS-SiC mit geringer SiC-Korngröße (Abb. 6.19a) wird deutlich, dass der do-
tierte, gut leitfähige Bereich ähnlich dem des dichten LPS-SiC (Abb. 6.21) ist. Es lässt 
sich daher vermuten, dass mit sinkender SiC-Korngröße der dotierte Querschnitt an-
steigt. 
 




Abb. 6.21: FESEM-Gefügeaufnahmen von plasmachemisch geätzten, dichten LPS-SiC Proben; Fraunhofer IKTS Dres-
den, dichtes LPS-SiC mit 4Ma.-% Additiv gleicher Zusammensetzung wie für poröses LPS-SiC, gleiche Sin-
terbedingungen (Gasgemischsinterung); a) Aufnahme mit Outlens-Detektor, b) Aufnahme mit Inlens-
Detektor 
 
Die Kern-Hülle-Struktur und speziell die Korngrenzbereiche von dicht gesinterten LPS-
SiC-Keramiken wurden von mehreren Autoren untersucht. Schwetz et al. [Sch03] stell-
ten fest, dass es zu einer Ausscheidung von Yttrium und Aluminium im Bereich der 
Korngrenzen kommen kann. Ebenso wurden von Martin et al [Mar01-2] Anreicherun-
gen von Aluminium im Bereich der Korngrenzen festgestellt. Kleebe [Kle03] und Siege-
lin [Sie02] stellten wiederum fest, das in den von ihnen untersuchten Materialien eine 
Yttrium-Anreicherung in den Korngrenzbereichen auftrat. In der Konsequenz dieser 
Ergebnisse und den gefundenen sehr gut leitfähigen Bereichen der SiC-Körner im LPS-
SiC, muss von einer Dotierung des SiC durch die im Additiv enthaltenen Elemente aus-
gegangen werden. Je nach der Höhe der Dotierung erfolgt eine Verringerung der Ener-
gielücke des SiC, was eine Absenkung des Widerstandes zur Folge haben muss. Ein 
Vergleich aufgrund der Kontrastunterschiede der Inlens-Detektor Aufnahmen bezüglich 
der Höhe der Leitfähigkeit der dotierten Bereiche zwischen dichten und porösen LPS-
SiC ist nicht möglich, da der Helligkeitsgrad der unterschiedlichen Aufnahmen nicht 
jeweils den gleichen Leitfähigkeitswert widerspiegelt. 
Die Aufnahmen der porösen LPS-SiC Proben unterschiedlichen Additivgehaltes lassen 
vermuten, dass die Dicke der Randschichten vom Additivgehalt beeinflusst wird. Für 
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6.3.2 Quantitative Gefügeanalyse 
 
Die quantitative Analyse der Gefügestruktur hinsichtlich der Dicke der leitfähigen Rand-
schichten erfolgte an den im Gasgemisch gesinterten Proben. Bestimmt wurde dabei 
die Dicke der Randschicht durch eine optische Bildanalyse an Proben gleicher Korngrö-
ße mit 2 und 6Ma.-% Additivgehalt (Abb. 6.22). 
Um ein statistisch gesichertes Ergebnis zu erhalten, wurden jeweils 50 zufällig ausge-
wählte Körner vermessen. Dazu erfolgte die Bestimmung der Schichtdicken eines jeden 
Kornes an 12 Messpunkten, die sternförmig vom Kornmittelpunkt aus angeordnet 
wurden. Abbildung 6.23 veranschaulicht die Verteilung der bestimmten Schichtdicken. 
Ein großer Anteil der Körner wies teilweise überhaupt keine messbare Schicht auf. 
Daneben lagen aber auch Körner in beiden bestimmten Proben vor, deren Schichtdi-
cken bis zu 1,7µm reichten. Deutlich zu erkennen ist, dass ein höherer Additivgehalt, 
wie in den Proben mit 6Ma.-%, dickere elektrisch gut leitfähige SiC-Randschichten zur 
Folge hat (Abb. 6.23b). Dagegen besitzen die Proben mit einem geringen Additivgehalt 
von 2Ma.-% einen höheren Anteil an SiC-Körnern, die keine messbare Schichtdicke 
aufweisen (Abb. 6.23a). Die mittlere Schichtdicke dieser Proben beträgt 240nm. Die 
mittlere Schichtdicke der Proben mit 6Ma.-% Additiv beträgt im Gegensatz dazu 
350nm. Der Fehler bei der Schichtdickenbestimmung von ± 30nm lag dabei im Bereich 
der Auflösung der Gefügebilder. Demnach kann von einem signifikanten Unterschied 
in der Schichtdickenverteilung ausgegangen werden. 
Werden die Untersuchungsergebnisse von Martin et al [Mar01-2], Kleebe [Kle03], 
Schwetz et al. [Sch03] und Siegelin [Sie02] hinsichtlich der gefundenen Anreicherungen 
von Aluminium und/oder Yttrium im Bereich der Korngrenzen in Betracht gezogen, so 
kann geschlussfolgert werden, dass es zu einer stärkeren Dotierung der SiC-Körner an 
den Korngrenzen mit zunehmenden Additivgehalt durch die erhöhte Konzentration an 
dotierfähigem Material kommt. Dies wiederum führt zu einer Verdickung der leitfähi-
gen Randbereiche. 
Bei dem porösen LPS-SiC handelt es sich demnach um eine SiC-Gerüststruktur, deren 
Bindung einerseits über eine sekundäre Phase (YAG) und andererseits über eine direkte 
SiC-SiC-Bindung erfolgt. Die SiC-Korngrenzen weisen darüber hinaus noch eine Kern-
Hülle-Struktur auf, wobei die Hülle aufgrund der Dotierung eine wesentlich höhere 
elektrische Leitfähigkeit besitz als der SiC-Kern, wie die FESEM-Analysen mit Inlens-
Detektor belegen. 
 




Abb. 6.22: Gefügeaufnahmen mit Inlens-Detektor der XM-Proben (x50 = 12,8µm); Proben in Epoxydharzeinbettung; 
Oberflächen poliert; a) XM2 (2% Additiv), b) XM6 (6% Additiv) 
 















































Abb. 6.23: Schichtdickenverteilung in den Proben mit 2Ma.-% Additiv (a) und 6Ma.-% Additiv (b) 
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7. Elektrische Eigenschaften 
7.1 Elektrische Eigenschaften herkömmlich gesinterter Werkstoffe 
7.1.1 Widerstände bei Raumtemperatur 
 
Für die elektrischen Messungen wurden Proben aus den vorangegangenen Untersu-
chungen verwendet, um mögliche direkte Abhängigkeiten erkennen zu können. Dazu 
wurden aus den Proben mit den Abmaßen 60 x 8 x 5mm kleine Probestäbe für die 
Widerstandsmessungen hergestellt. Die Abmaße dieser Proben betrugen dann 20 x 4 x 
4mm. 
Die Stirnseiten aller Proben zur elektrischen Messung wurden über ein in Abschnitt 
4.3.5 beschriebenes PVD-Verfahren mit der Platin-Gold-Legierung Pt5Au beschichtet. 
Die Ermittlung des Kontaktwiderstandes erfolgte über die Bestimmung des Widerstan-
des der Proben ohne Kontaktierung durch 4-Punkt-Messung und einer Quasi-4-Punkt-
Messung des Widerstandes der gleichen Proben mit Kontaktierung. Der jeweilige Wi-
derstand der Proben zeigte bei den beiden Messmethoden keine signifikanten Unter-
schiede. Es konnte daher davon ausgegangen werden, dass der Einfluss des Kontakt-
widerstandes nur äußerst gering ist und die Bestimmung des Probenwiderstandes nicht 
signifikant beeinflusst. Der Kontaktwiderstand konnte somit vernachlässigt werden. 
Die Ergebnisse der bei Raumtemperatur durchgeführten Messungen der elektrischen 
Widerstände sind in Tabelle 7.1 zusammengefasst. 
Auffällig bei den gemessenen spezifischen elektrischen Widerständen sind die sehr 
hohen Standardabweichungen. Innerhalb einer Charge wurden niedrige Widerstände 
als auch äußerst hohe Widerstände bestimmt. Aufgrund der hohen Abweichungen bei 
den Messwerten, die größtenteils über 25% betrugen, ist eine Auswertung wenig sinn-
voll. 
 
Tab. 7.1: Spezifische elektrische Widerstände von in Argon gesinterten Proben bei Raumtemperatur (Mittelwert von 
jeweils 10 Proben) 
 
  Spez. elektrischer Widerstand ± St.-abw. in Ωcm 
  Sinterofen 1 Sinterofen 2 
SiC-Körnung Proben 1850°C 1h 1950°C 1h 1925°C 2h 
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 2111 ± 941 1717 ± 779 181 ± 24 
XM2 1907 ± 940 771 ± 192 193 ± 90 
XM3 2192 ± 416 332 ± 22 134 ± 59 
XM4 2139 ± 1209 19201 ± 10276 359 ± 140 
F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 2759 ± 505 12101 ± 6929 1710 ± 1297 
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 3035 ± 220 3303 ± 2535 141 ± 139 
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 626 ± 95 923 ± 175 116 ± 62 
7. Elektrische Eigenschaften 
 105
Werden die Standardabweichungen außer Acht gelassen und die Widerstandswerte 
miteinander verglichen, lassen sich auch dann keine verwertbaren Schlüsse ziehen. 
Weder die Sintertemperatur noch die Probenzusammensetzungen lassen eine fundierte 
Aussage über Abhängigkeiten zu. Erkennbar waren nur eine Zunahme der Messwert-
streuungen mit der Sintertemperatur und die allgemein niedrigeren Widerstandswerte 
bei den Versätzen auf Basis der groben SiC-Körnung F100 (x50 = 129,0µm). Tendenziell 
lässt sich aussagen, dass der Widerstand mit der Sintertemperatur sinkt. Eine allgemei-
ne Gültigkeit kann aber nicht abgeleitet werden, da dies nicht auf alle Versätze zutraf. 
 
 
7.1.2 Widerstände bei erhöhter Temperatur 
 
Messungen des elektrischen Widerstandes bei einer Temperatur von 200°C wurden an 
den bei 1850°C und 1950°C gesinterten Proben vorgenommen. Die bestimmten Wi-
derstände (Tab. 7.2) sind geringer als die Widerstände bei Raumtemperatur (Abschnitt 
7.1.1). Das in reiner Argonatmosphäre gesinterte poröse LPS-SiC besitzt einen negati-
ven Temperaturkoeffizienten. Die Abnahme des Widerstandes mit steigender Tempera-
tur konnte aufgrund der Zusammensetzung des Werkstoffes (94 – 98% SiC) erwartet 
werden. 
Die schon bei den Raumtemperaturmessungen zu verzeichnenden sehr hohen Stan-
dardabweichungen waren auch bei den Messungen bei erhöhten Temperaturen aufge-
treten. Fundierte Aussagen zu den Abhängigkeiten der elektrischen Eigenschaften von 
Sinterbedingungen, Korngrößen und Additivgehalten sind auch durch diese Messun-
gen nicht zu treffen. 
 
Tab. 7.2: Spezifische elektrische Widerstände von in Argon gesinterten Proben bei einer Temperatur von 200°C 
 
  Spez. elektrischer Widerstand ± St.-abw. in Ωcm
  Sinterofen 1
SiC-Körnung Proben 1850°C 1h 1950°C 1h
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 133 ± 62 164 ± 48
XM2 131 ± 60 33 ± 6
XM3 132 ± 20 12 ± 1
XM4 123 ± 101 952 ± 513F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 140 ± 33 543 ± 296
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 173 ± 17 147 ± 126
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 60 ± 6 125 ± 14
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Weitere Untersuchungen zur Bestimmung temperaturabhängiger elektrischer Eigen-
schaften dieses Werkstoffes erschienen nicht sinnvoll aufgrund der starken Schwan-
kungen in den Werten und des in Abschnitt 6.1.1 erwähnten Probenzerfalls und der 
daraus resultierenden, nicht möglichen Reproduzierbarkeit von Ergebnissen. 
 
 
7.1.3 Widerstände nach Auslagerung 
 
Bestimmt wurden die elektrischen Widerstände an den Proben der in Abschnitt 6.1.3 
vorgestellten Auslagerungsuntersuchungen. Die Ergebnisse sollten Aufschluss über die 
Veränderungen des elektrischen Widerstandes nach der Auslagerung in Abhängigkeit 
der Atmosphäre während der Auslagerung, der Auslagerungstemperatur und der Dau-
er der Auslagerung geben. 
Alle in Luft ausgelagerten Proben wiesen nach der Auslagerung höhere Widerstände 
auf. Nur die in Stickstoff ausgelagerten Proben zeigten keine signifikanten Verände-
rungen des elektrischen Widerstandes, selbst nach 256 Stunden und einer Temperatur 
von 1200°C. 
Die in Luft ausgelagerten Proben hatten schon nach 2 Stunden Auslagerung einen hö-
heren Widerstand. Nach 4 Stunden war der Widerstand wiederum gestiegen (Abb. 
7.1). Bei den Proben, die bei 600°C ausgelagert wurden, blieb der elektrische Wider-
stand auch nach noch längerer Auslagerungsdauer, d.h. nach 256 Stunden auf einem 
Niveau von 1400Ωcm stabil (Abb. 7.1a). Der Widerstand der bei 800°C ausgelagerten 
Proben war nach 49 Stunden um über 600% gegenüber dem Ausgangswert und nach 
256 Stunden wiederum auf 5880Ωcm gestiegen (Abb. 7.1a). Die besonders starke 
Standardabweichung des nach 256 Stunden Auslagerung bestimmten Wertes lässt 
jedoch keine gesicherte Aussage über die weitere Entwicklung des Widerstandes der 
bei 800°C ausgelagerten Proben zu. 
Anders als bei den bei 600°C und 800°C ausgelagerten Proben wiesen die bei 1000°C 
und 1200°C ausgelagerten Proben eine drastische Erhöhung des elektrischen Wider-
standes auf. Bereits nach einer kurzen Auslagerungsdauer erreichten die Widerstände 
Werte von 105Ωcm (Abb. 7.1b). Die bei 1000°C ausgelagerten Proben zeigten nach 
169 Stunden das Verhalten eines Isolators mit Widerständen im Bereich 1036Ωcm. Die-
se Widerstände wurden von den bei 1200°C ausgelagerten Proben bereits nach 16 
Stunden erreicht (Abb. 7.1b). 





















































Abb. 7.1: Spezifische elektrische Widerstände nach Auslagerung in Luft in Abhängigkeit von der Auslagerungszeit bei 
600°C und 800°C (a) sowie bei 1000°C und 1200°C (b) 
 
 
7.2 Elektrische Eigenschaften im Gasgemisch gesinterter Werkstoffe 
7.2.1 Messungen bei Raumtemperatur 
 
Für die Bestimmung der elektrischen Widerstände der im Gasgemisch gesinterten 
Werkstoffe wurden Proben verwendet, die auch für die Charakterisierung (Abschnitt 
6.2) zur Verfügung gestanden haben. Die Proben mit Abmaßen von 20 x 4 x 4mm er-
hielten an den Stirnflächen ebenfalls mittels PVD-Beschichtung eine Kontaktschicht von 
0,5µm Dicke aus der Platin-Gold-Legierung Pt5Au. 
Die Ergebnisse der bei Raumtemperatur durchgeführten 4-Punktmessungen zeigen, 
dass alle Proben bereits bei Temperaturen um 20°C schon sehr niedrige spezifische 
elektrische Widerstände besitzen (Tab. 7.4, Abb. 7.2). Die Proben unterschiedlicher SiC-
Körnung und gleichen Additivgehaltes weisen unterschiedliche Widerstände bei sehr 
geringen Standardabweichungen auf (Tab. 7.4). Die Proben mittlerer Körnungen (x50 = 
12,8µm, x50 = 22,8µm) haben dabei die geringsten Widerstände. Mit abnehmender 
oder zunehmender SiC-Korngröße steigt der Widerstand leicht an, wobei mit 0,54Ωcm 
der höchste Wert bei den Proben feiner SiC-Körnung erreicht wird.  
Die Ursache der Abhängigkeit des Widerstandes von der SiC-Körnung kann aufgrund 
möglicher, wenn auch nur geringfügiger, unterschiedlicher Phasengehalte nicht ein-
deutig formuliert werden. 
Wie die Werte der zweiten M4-Charge zeigen, ist eine Reproduzierbarkeit des Wider-
standes mit nur geringen Abweichungen möglich (Tab. 7.4). 
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Tab. 7.4: Spezifische elektrische Widerstände von im Gasgemisch gesinterten Proben 
 
SiC-Körnung Proben spez. elektr. Widerstand ± St.-abw. in Ωcm 
F1200 (x50 = 3,0 µm) F4 0,54 ± 0,07 
XM2 1,41 ± 0,39 
XM3 0,37 ± 0,03 
XM4 0,20 ± 0,01 F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 0,10 ± 0,01 
M4 1.Charge 0,17 ± 0,01 
F360 (x50 = 22,8 µm) 
M4 2.Charge 0,18 ± 0,02 
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 0,30 ± 0,03 
 
Die Messergebnisse der Proben unterschiedlichen Additivgehaltes und gleicher SiC-
Körnung lassen erkennen, dass mit zunehmendem Additivgehalt der spezifische elektri-
sche Widerstand sinkt (Abb. 7.2, Tab. 7.4). Haben die Proben mit einem Additivgehalt 
von nur 2Ma.-% noch eine sehr hohe Standardabweichung von 28%, weisen die Pro-
ben mit Additivgehalten von 4 und 6Ma.-% hingegen geringe Standardabweichungen 
von nur 5 bis 10% auf, bei mittleren spezifischen elektrischen Widerständen von 0,2 
bis 0,1Ωcm (Abb. 7.2, Tab. 7.4). Da bei diesen Proben zur Herstellung die gleichen 
Pulverchargen verwendet wurden und demnach die Zusammensetzung nur durch den 
unterschiedlichen Additivgehalt beeinflusst wird, kann von einer signifikanten Abhän-
gigkeit des spezifischen elektrischen Widerstandes vom Additivgehalt ausgegangen 
werden. 
Zusätzlich zu den Widerstandsmessungen wurden impedanzspektroskopische Messun-
gen durchgeführt. Die Messungen mit dem Impedanz-Analysator erfolgten in einem 
Frequenzbereich zwischen 102Hz und 4 ⋅107Hz bei einer Spannung von 1V. Wie sich 
herausstellte, führten wegen der äußerst guten Leitfähigkeit des Materials die Messun-
gen zu keinem verwertbaren Ergebnis. 
 
























Abb. 7.2: Spezifische elektrische Widerstände der Proben gleicher Korngröße (x50 = 12,8µm) unterschiedlicher Addi-
tivgehalte bei Raumtemperatur 
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Aufgrund der Kenntnis des Leitungsverhaltens von SiC im Allgemeinen (negativer Tem-
peraturkoeffizient) wurde ein sinnvolles Ergebnis der Impedanzspektroskopie bei sehr 
niedrigen Temperaturen erwartet und Messungen unter flüssigen Stickstoff durchge-
führt (Abschnitt 7.2.3). 
 
 
7.2.2 Messungen bei hohen Temperaturen 
 
Im Gegensatz zu den Messungen bei Raumtemperatur, wo jeweils 15 Probestäbe einer 
Charge bestimmt wurden, erfolgte bei den Messungen bei hohen Temperaturen die 
Bestimmung nur an jeweils zwei Proben pro Charge aufgrund des hohen zeitlichen 
Aufwandes für eine Messung. 
Es wurden Messungen unter Luft und unter Stickstoff durchgeführt. Die Ergebnisse 
unter Luft zeigen, dass eine irreversible Widerstandserhöhung auftritt, die bei Raum-
temperatur einen Faktor von 106 besitzt. In Abbildung 7.3 ist stellvertretend die tempe-
raturabhängige Widerstandsänderung anhand der Probe M4 dargestellt. 
Bei den Messungen an Luft ist der Widerstand der porösen LPS-SiC Proben bis zu einer 
Temperatur im Bereich von 500°C nahezu unverändert im Vergleich zum Verlauf der 
gesamten Messung. Die Änderungen in diesem ersten Abschnitt betragen ca. 
80ppm/K, bei Werten im Bereich zwischen 0,1 und 0,6Ωcm. Zwischen 500 und 600°C 
steigt der Widerstand um etwa eine Zehnerpotenz an und verzehnfacht sich dann 
nochmals bis zu einer Temperatur von 700°C. Mit weiter steigender Temperatur sinkt 
der Widerstand bis zu Werten im Bereich von 100Ωcm wiederum ab. Fällt die Tempera-
tur, steigt der Widerstand allmählich an, folgt der Aufheizkurve bis etwa 700°C und 
steigt dann weiter und erreicht bei Raumtemperatur Werte im Bereich 106Ωcm (Abb. 
7.3). Bei erneuter Messung zeigt sich, dass eine reversible Änderung des Widerstandes 
auftritt, mit steigender Temperatur fällt der Widerstand und erreicht bei 800°C wieder-
um Werte von 100Ωcm. Der Kurvenverlauf entspricht der Abheizkurve der ersten Mes-
sung. 
Das Verhalten des elektrischen Widerstandes der porösen LPS-SiC-Proben bei den Mes-
sungen in einer Stickstoffatmosphäre unterscheidet sich von dem Verhalten in Luft. 
Eine extreme Erhöhung des Widerstandes, wie bei den Messungen in Luft festgestellt, 
ist nicht zu verzeichnen. Generell lässt sich sagen, dass die Widerstände, auch bei einer 
Temperatur von 800°C im Bereich der bei Raumtemperatur bestimmten Werte liegen. 
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Abb. 7.3: Veränderung des spezifischen elektrischen Widerstandes in Abhängigkeit der Temperatur bei Messung in 
Luftatmosphäre; a) gesamter Verlauf der Messung, b) Bereich des Beginns der irreversiblen Änderung des 
Widerstandes 
 
Die Proben feiner SiC-Körnung (F4, x50 = 3,0µm), die, wie auch bei den Raumtempera-
turmessungen, die höchsten gemessenen Widerstände in der Stickstoffatmosphäre 
aufweisen, zeigen ein am stärksten ausgeprägtes Temperaturabhängigkeitsverhalten 
(Abb. 7.4). Bis etwa 300°C sinkt der Widerstand, wie von einem Halbleiter zu erwarten. 
Das Material besitzt also in diesem Bereich einen negativen Temperaturkoeffizienten 
des elektrischen Widerstandes. Im Bereich zwischen 300°C und 400°C kehrt sich das 
Verhalten um und der Widerstand steigt mit zunehmender Temperatur, er besitzt 
demnach einen positiven Temperaturkoeffizienten. Im Bereich zwischen 600°C und 
700°C kehrt sich das Verhalten wieder um, der Widerstand fällt bis 800°C wieder ge-
ringfügig ab. Diese unterschiedlichen Änderungen sind in der Summe jedoch sehr ge-
ring, wie der resultierende Temperaturkoeffizient von 100ppm/K für den gesamten 
Temperaturbereich zeigt (Tab. 7.5). 


























Abb. 7.4: Verlauf des spezifischen elektrischen Widerstandes der Proben unterschiedlicher SiC-Körnungen mit 4Ma.-
% Additivgehalt in Stickstoffatmosphäre in Abhängigkeit der Temperatur im Bereich zwischen Raumtempe-
ratur und 800°C 
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Die Widerstände der Proben der mittleren und groben SiC-Körnungen liegen, in Über-
einstimmung mit den Raumtemperaturmessungen, niedriger als die Widerstände der 
Proben feiner SiC-Körnung (Abb. 7.4). Das muss, wie bereits erwähnt, nicht zwingend 
von der SiC-Korngröße abhängen. Es kann auch bedingt sein durch die unterschiedli-
chen Chargen der einzelnen Pulver. 
Sie weisen noch geringere Schwankungen im Vorzeichen der Temperaturkoeffizienten 
auf, als dies bei den Proben der feinen SiC-Körnung der Fall ist (Abb. 7.4). Der Tempe-
raturkoeffizient des elektrischen Widerstandes der M4-Proben ist bis 200°C ebenfalls 
negativ und wird bei weiter steigender Temperatur positiv. Zwischen 700°C und 800°C 
ist der Widerstand bei Werten um 0,21Ωcm stabil (Abb. 7.4). Hingegen fällt er bei Pro-
ben grober SiC-Körnung mit zunehmender Temperatur ständig ab. Das Material besitzt 
demnach einen im Bereich zwischen Raumtemperatur und 800°C negativen Tempera-
turkoeffizienten (Abb. 7.4). 
Die größten resultierenden Temperaturkoeffizienten weisen die Proben auf, die keinen 
Vorzeichenwechsel im Temperaturverlauf zeigen (Tab. 7.5, Abb. 7.4). Für einen fast 
800°C überspannenden Temperaturbereich ist der bestimmte maximale Temperaturko-
effizient von 190ppm/K der Probe XM4 jedoch immer noch gering (Tab. 7.5). 
Ein Einfluss der Additivmenge auf den elektrischen Widerstand des porösen LPS-SiC 
Werkstoffes anhand der Proben gleicher SiC-Korngröße und unterschiedlicher Additiv-
menge ist deutlich sichtbar (Abb. 7.5). Mit steigendem Additivgehalt sinkt der Wider-
stand ab. Der Widerstand der Proben mit 6Ma.-% Additivgehalt (Abb. 7.5) ist mit Wer-
ten kleiner 0,12Ωcm um den Faktor 10 geringer als der Widerstand der Proben mit 
2Ma.-% Additivgehalt, der bei Werten um 1,3Ωcm liegt (Abb. 7.5). Bei niedrigen Addi-
tivgehalten genügt bereits eine geringe Erhöhung der Additivmenge, um den Wider-
stand auf ein Drittel seines Wertes zu senken (Abb. 7.5). 
 
Tab. 7.5: Resultierende Temperaturkoeffizienten im Bereich zwischen Raumtemperatur und 800°C von im Gasge-
misch gesinterten Proben 
 
SiC-Körnung Proben resultierende Temperaturkoeffizienten in ppm/K




F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 60
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 100
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 120
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Abb. 7.5: Verlauf des spez. elektr. Widerstandes der Proben gleicher SiC-Körnung (x50 = 12,8µm) und unterschiedli-
chen Additivgehaltes in Abhängigkeit der Temperatur im Bereich zwischen Raumtemperatur und 800°C 
 
Ebenso wie bei den Proben unterschiedlicher SiC-Körnungen, kommt es bei den Proben 
mit unterschiedlichem Additivgehalt zu einer Änderung des Temperaturkoeffizienten 
des elektrischen Widerstandes in Abhängigkeit der Temperatur. Diese Änderungen sind 
bei den Proben mit nur 2Ma.-% Additivgehalt besonders stark ausgeprägt (Abb. 7.5). 
Unterhalb 200°C ist der Temperaturkoeffizient negativ, zwischen 200°C und 700°C 
positiv mit Temperaturkoeffizienten von 120ppm/K bis 160ppm/K und oberhalb 700°C 
wieder negativ. Der resultierende Temperaturkoeffizient über den gesamten gemesse-
nen Temperaturbereich hinweg liegt bei 130ppm/K (Tab. 7.5). 
Die Proben mit 3Ma.-% Additivgehalt zeigen einen ähnlichen Verlauf des Widerstandes 
in Abhängigkeit der Temperatur bei Werten um 0,4Ωcm, jedoch ist der resultierende 
Temperaturkoeffizient geringer mit einem Wert von 80ppm/K (Tab. 7.5, Abb. 7.5). 
Die Proben mit 4Ma.-% und 6Ma.-% Additivgehalt zeigen ein, von den Proben mit 
geringen Additivgehalten, abweichendes Verhalten des elektrischen Widerstandes von 
der Temperatur. Die Proben mit 4Ma.-% Additivgehalt und Widerständen im Bereich 
von 0,2Ωcm haben über den gemessenen Temperaturbereich hinweg einen negativen 
Temperaturkoeffizienten (Abb. 7.4, Abb. 7.5). Bis zu einer Temperatur von 500°C be-
trägt der Temperaturkoeffizient 300ppm/K. Zwischen 500°C und 800°C liegt dagegen 
der Temperaturkoeffizient bei nur 20ppm/K. Für den resultierenden Temperaturkoeffi-
zienten ergibt sich dann ein Wert von 190ppm/K (Tab. 7.5). 
Bei den Proben mit 6Ma.-% Additiv erfolgt wiederum ein Umschlag im Anstieg des 
temperaturabhängigen Widerstandes (Abb. 7.6). Bis 300°C ist der Temperaturkoeffi-
zient negativ und darüber bis 800°C positiv. Der Wert des resultierenden Temperatur-
koeffizienten beträgt dabei 60ppm/K (Tab. 7.5). Die Proben mit einem Additivgehalt 
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von 6Ma.-% erreichen die niedrigsten Widerstände mit Werten kleiner 0,12Ωcm (Abb. 
7.6). 
Aufgrund der Quasi-4-Punktmessung konnte nicht ausgeschlossen werden, dass die 
gemessenen Widerstände und deren Temperaturkoeffizienten durch die Silber-
Palladium-Lot-Kontaktierung der Goldzuleitungen beeinflusst worden sein könnten. 
Um daher den Einfluss der Kontaktierung zu bestimmen, erfolgte eine Messung des 
Lotes. Dazu wurde ein Lottropfen mit einem Durchmesser von etwa 1mm, in dem zwei 
Golddrähte mit einem Abstand von ca. 0,5mm eingebracht wurden, unter den gleichen 
Bedingungen wie die Proben gemessen. Der dadurch bestimmte Widerstand beträgt im 
Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur und 800°C, 10-5 bis 10-6Ωcm. Ein signi-
fikanter Einfluss auf die Probenwiderstände bzw. die Temperaturkoeffizienten des e-
lektrischen Widerstandes der Proben kann aufgrund des sehr viel geringeren Wider-
standes des Kontaktmaterials demnach ausgeschlossen werden. 
Zusätzlich wurden an 3 zufällig ausgewählten Proben Vierpunktmessungen durchge-
führt. Dazu erfolgte die Anbringung der beiden zusätzlichen Kontakte durch eine Be-
dampfung mit Silber. Diese Kontrollmessungen ergaben ein identisches Widerstands-
verhalten im Vergleich zu den dargestellten Quasi-Vierpunktmessungen. 
Im Ergebnis der temperaturabhängigen Messungen des elektrischen Widerstandes von 
porösen LPS-SiC Proben im Bereich zwischen Raumtemperatur und 800°C kann ge-
schlussfolgert werden, dass besonders niedrige Widerstände von kleiner 0,3Ωcm von 
Proben mittlerer SiC-Körnungen (x50 = 12,8µm, x50 = 22,8µm) und höherer Additivge-
halte (4 – 6Ma.-%) erreicht werden können. 
 

























Abb. 7.6: Verlauf des spezifischen elektrischen Widerstandes der XM6 Proben in Abhängigkeit der Temperatur im 




7. Elektrische Eigenschaften 
 114 
7.2.3 Messungen bei tiefen Temperaturen 
 
Die Bestimmung der elektrischen Widerstände der porösen LPS-SiC-Proben bei tiefen 
Temperaturen erfolgte, wie in Abschnitt 4.4.4 beschrieben, durch die Verwendung von 
flüssigem Stickstoff. Die Messungen wurden an jeweils zwei Proben pro Charge der 
vorangegangenen Untersuchungen durchgeführt. 
Ein starker Anstieg des Widerstandes bei absinkenden Temperaturen, wie erwartet und 
für SiC als Halbleiter typisch, konnte selbst im flüssigen Stickstoffbad bei -196°C nicht 
festgestellt werden, nur geringe Änderungen des Widerstandes waren zu verzeichnen. 
Die Proben gleichen Additivgehaltes und unterschiedlicher SiC-Korngröße wiesen, wie 
bei den vorangegangenen Messungen (Abschnitt 7.2.1 und 7.2.2), in Abhängigkeit der 
Korngröße unterschiedliche Widerstände auf. Die Proben der mittleren SiC-Körnungen 
(x50 = 12,8µm, x50 = 22,8µm) besitzen hierbei über den gesamten Messbereich von       
-196°C bis Raumtemperatur hinweg die niedrigsten spezifischen elektrischen Wider-
stände (Abb. 7.7 und 7.8). 
Die Abhängigkeit des Widerstandes der Proben unterschiedlicher SiC-Korngröße und 
gleichen Additivgehaltes entspricht einem Halbleitungsverhalten, da die Messkurven 
einen negativen Anstieg aufweisen, d.h. negative Temperaturkoeffizienten des spezifi-
schen elektrischen Widerstandes vorliegen. Im Gegensatz zu den Proben feiner SiC-
Körnung (x50 = 3,0µm) und mittlerer SiC-Körnungen (x50 = 12,8µm, x50 = 22,8µm), die 
einen resultierenden Temperaturkoeffizienten im Bereich zwischen -196°C und Raum-
temperatur von ca. 600-1000ppm/K aufweisen, liegt der resultierende Temperaturkoef-
fizient der Proben grober SiC-Körnung (x50 = 129,0µm) bei 70ppm/K (Tab. 7.6). Diese 
Proben besitzen auch die niedrigsten Widerstände mit Werten um 0,1Ωcm im Ver-
gleich der Proben unterschiedlicher SiC-Körnung bei einem Additivgehalt von 4Ma.-%. 




























Abb. 7.7: Verlauf des spezifischen elektrischen Widerstandes der Proben unterschiedlicher SiC-Körnung mit 4Ma.-% 
Additivgehalt in Abhängigkeit der Temperatur im Bereich zwischen -196°C und Raumtemperatur 
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Die Proben gleicher SiC-Korngröße und unterschiedlicher Additivmenge, deren Aus-
gangswiderstand bei Raumtemperatur mit steigendem Additivgehalt abnimmt, zeigen 
bei den Messungen im flüssigen Stickstoff, wie auch bei den vorangegangenen Hoch-
temperaturmessungen (Abschnitt 7.2.2), keine Änderung (Abb. 7.8). Auch mit Additiv-
gehalten geringer oder höher 4Ma.-% ist keine starke Veränderung des spezifischen 
elektrischen Widerstandes der Proben feststellbar. Der Temperaturkoeffizient der Pro-
ben mit 2, 3 und 4Ma.-% ist über den gesamten Temperaturbereich von -196°C bis 
Raumtemperatur negativ. Er beträgt bei den Proben mit 2Ma.-% Additiv bei Wider-
ständen zwischen 0,9 und 1,2Ωcm 670ppm/K (Abb. 7.8, Tab. 7.6), bei den Proben mit 
3Ma.-% Additiv und einem Widerstand um 0,4Ωcm 680ppm/K (Abb. 7.8, Tab.7.6) und 
bei den Proben mit 4Ma.-% 730ppm/K bei einem Widerstand zwischen 0,2 und 
0,3Ωcm (Abb. 7.8, Tab.7.6). 
 
Tab. 7.6: Resultierende Temperaturkoeffizienten im Bereich zwischen -196°C und Raumtemperatur von im Gasge-
misch gesinterten Proben 
 
SiC-Körnung Proben resultierende Temperaturkoeffizienten in ppm/K




F500 (x50 = 12,8 µm) 
XM6 310
F360 (x50 = 22,8 µm) M4 610
F100 (x50 = 129,0 µm) G4 70
 


























Abb. 7.8: Verlauf des spezifischen elektrischen Widerstandes der Proben gleicher SiC-Körnung (x50 = 12,8µm) und 
unterschiedlichen Additivgehaltes im Bereich zwischen -196°C und Raumtemperatur 
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Hingegen weisen die Proben mit 6Ma.-% Additivgehalt einen über den gesamten 
Temperaturbereich von -196°C bis Raumtemperatur schwach positiven Temperaturko-
effizienten von 310ppm/K auf (Tab. 7.6). Diese Proben erreichen auch bei diesen Mes-
sungen die niedrigsten spezifischen elektrischen Widerstandswerte. Dabei sinken die 
spezifischen elektrischen Widerstände von 0,104Ωcm bei Raumtemperatur auf 
0,098Ωcm bei einer Temperatur von -196°C im flüssigen Stickstoffbad (Abb. 7.8). 
Wie aufgrund der Gleichspannungsmessungen in flüssigen Stickstoff bereits zu erwar-
ten, führten die impedanzspektroskopischen Messungen, wie auch die vorangegangen 
Messungen bei Raumtemperatur, zu keinem brauchbaren Ergebnis hinsichtlich eines 
auswertbaren Impedanzspektrums. Die Proben mit ihren geringen Widerständen von 
kleiner 0,6Ωcm verhalten sich im gemessenen Frequenzbereich bis 4 ⋅107Hz wie rein 
ohmsche Widerstände. Dies bedeutet, dass der elektrische Widerstand von der Fre-
quenz unabhängig ist und kapazitive Effekte in der Probe vernachlässigbar sind. Somit 
können auch keine Aussagen mit Hilfe der Impedanzspektroskopie über strukturelle 





8.1 Phasenausbildungen und poröses LPS-SiC 
 
Das Ziel, das im Rahmen dieser Arbeit im ersten Themenkomplex erreicht werden soll-
te, lag zum einen in der Aufklärung der Phasenausbildungen, die im porösen LPS-SiC 
zum Tragen kommen. Zum anderen sollte eine Verbesserung der Herstellungstechno-
logie gefunden werden, die eine zuverlässige Produktion von stabilen porösem LPS-SiC 
mit reproduzierbaren Eigenschaften zulässt. 
Die zahlreichen Untersuchungen zu den Eigenschaften und dem Sinterverhalten von 
flüssigphasengesinterten SiC-Keramiken mit dem Additivsystem Al2O3-Y2O3 ergaben, 
dass bei herkömmlicher Sinterung hohe Masseverluste auftreten, die schwer be-
herrschbar sind. Ursache dafür ist die während der Sinterung stattfindende Zersetzung 
des SiC durch das Al2O3. Das Verhalten des Systems Al2O3-SiC wurde daher mehrfach 
näher untersucht. Die vorgeschlagenen Reaktionen und entstehenden Gasspezies im 
System Al2O3-SiC sind einander sehr ähnlich [Bau03-1, Bau03-3, Cor90, Gra97, Mis91, 
Mul95]. Unterschiede bestehen meist in der Angabe der Partialdrücke der sich bilden-
den Gasspezies. Baud et al. [Bau03-1] und Mulla et al. [Mul95] beschreiben zusätzlich 
die Bildung eines flüssigen Metalls im System Al2O3-SiC. Die von ihnen angegeben 
Temperaturen, bei denen die Metallschmelze auftritt, sind jedoch unterschiedlich. 
Baud et al. [Bau03-1] gehen davon aus, dass SiC-Al2O3/Y2O3-Mischungen ein ähnliches 
Verhalten aufweisen wie SiC-Al2O3-Mischungen. Geschlussfolgert wird im Allgemeinen, 
dass durch die Verwendung eines Pulverbettes und/oder den Einsatz von AlN statt 
Al2O3 eine Verminderung der Gasphasenreaktionen und demzufolge eine Reduzierung 
des Masseverlustes erreicht werden kann [Bau03-1, Bau03-4, Bis01, Cor90, Dij96, 
Gra97, Puj00, Rix00, She99, Win99]. 
Cordrey et al. [Cor90] und Grande et al. [Gra97] fanden heraus, dass es zur Bildung 
von yttriumhaltigen, carbidischen Verbindungen bei der Sinterung von SiC mit Y2O3 
und Al2O3 kommt, konnten aber aufgrund zu geringer gebildeter Mengen diese nicht 
spezifizieren. Fehlende thermodynamische Daten verhinderten eine genaue Analyse der 
stattfindenden Reaktionen [Cor90, Gra97]. Baud et al. [Bau03-1], Mulla et al. [Mul91] 
und Nader [Nad95] gehen davon aus, dass nahezu keine Gasphasenreaktionen auftre-
ten und die Masseverluste durch Y2O3 nicht signifikant beeinflusst werden.  
Herkömmlich gesinterte poröse LPS-SiC Materialien zeigen im Gegensatz zu dichtem 
LPS-SiC bei der Lagerung an Luft sporadisch auftretende Zerfallserscheinungen. Auf-
grund dieser Zersetzung ist ein zuverlässiger Einsatz des Materials nicht gewährleistet. 
Erste Untersuchungen dieses Phänomens ergaben, dass bei dieser Zersetzung in feuch-
ter Atmosphäre bei Raumtemperatur C2H2 und ein Hydroxid gebildet werden [Ihl00]. 
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Aufgrund der Zerfallsprodukte wurde Yttriumcarbid im Material vermutet. Die zur Bil-
dung von Yttriumcarbid führenden Vorgänge bei der Sinterung konnten jedoch nicht 
aufgeklärt werden [Ihl00]. Ebenso war ein Nachweis von Yttriumcarbid im Material 
nicht möglich [Ihl00]. Die in der Literatur bisher verfügbaren Angaben sind für eine 
umfassende Beschreibung der Wechselwirkungen im System Y2O3-SiC nicht ausrei-
chend. Es waren also keine genauen Daten verfügbar, die eine rasche Klärung der 
stattfindenden Reaktionen zuließen. 
Für die Herstellung von stabilen und zuverlässigen porösen LPS-SiC Materialien ist es 
erforderlich, die Prozessparameter so zu wählen, dass die Bildung von instabilen Pha-
sen, die zu einer Zersetzung des Materials führen können, vermieden wird. Um diese 
beeinflussbaren Faktoren im System Al2O3-Y2O3-SiC zuverlässig ermitteln zu können, 
sind genaue Kenntnisse der Wechselwirkungen notwendig. Es wurden daher im Rah-
men dieser Arbeit systematische thermodynamische und experimentelle Untersuchun-
gen zu den Wechselwirkungen in Abhängigkeit des Kohlenstoffgehaltes, des Gasvolu-
mens und der Phasenzusammensetzungen sowie des Einflusses der Gasspezies anhand 
von Modellproben durchgeführt. Die bei den Zersetzungsreaktionen kritischen CO-
Partialdrücke wurden bestimmt, um eine Beeinflussung der Phasenbildungen im Mate-
rial zu erreichen. 
Wie die thermodynamischen Berechnungen und experimentellen Untersuchungen zu 
den Phasenausbildungen gezeigt haben, wirken sich die Oxide unterschiedlich auf die 
Phasenbildung aus. Im Vergleich der Ergebnisse wird klar, dass die Zersetzung der Oxi-
de und die daraus resultierenden Spezies stark von den Umgebungsbedingungen ab-
hängen. 
Die Hauptgasspezies, die bei der Zersetzung von Al2O3-SiC-Mischungen gebildet wer-
den sind CO(g), SiO(g), Al2O(g) und Al(g). Der Partialdruck von CO ist bei normalen Sinter-
temperaturen mindestens dreifach höher als der anderer Gasspezies und wird nur 
schwach vom Kohlenstoffgehalt beeinflusst. 
Entsprechend der thermodynamischen Berechnungen kommt es im System Al2O3-SiC 
bei der Sinterung in Argon zur Bildung einer Metallschmelze aus Silicium und Alumini-
um, was nach der Abkühlung zum Ausscheiden dieser Metalle führt. Schon bei einem 
geringen Kohlenstoffdefizit tritt die Metallschmelze bei Temperaturen unterhalb 1700K 
auf. Bei einem ausgeglichenen Kohlenstoffhaushalt oder einem C-Überschuss kommt 
es erst ab Temperaturen von 1900 bis 2200K zur Bildung einer Metallschmelze. Der 
Einfluss des Verhältnisses von Gasvolumen zu kondensierten Phasen ist dabei sehr stark 
ausgeprägt. Ein großes Verhältnis hat eine bei wesentlich niedrigeren Temperaturen 
auftretende metallische Schmelze zur Folge (Abschnitt 5.2.1). 
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Die experimentellen Ergebnisse ergaben, dass als Voraussetzung für die Bildung der 
Schmelze hohe Sintertemperaturen im Bereich 1925°C – 1950°C notwendig sind. Die 
Phasenzusammensetzung der bei 1850°C gesinterten Modellproben ist hingegen nicht 
signifikant im Vergleich zur Ausgangszusammensetzung verändert. Demzufolge ist die 
Zersetzungsrate bei 1850°C wesentlich geringer. Die thermodynamischen Berechnun-
gen im System Al2O3-SiC sagen jedoch aus, dass die Bildung der Metallschmelze auch 
bei niedrigeren Temperaturen auftreten kann. Das Nichtvorhandensein in den Modell-
proben nach Sinterung bei 1850°C scheint daher mit den bei dieser Temperatur gerin-
geren Partialdrücken und Reaktionsraten verbunden zu sein. Generell lässt sich aber 
sagen, dass die thermodynamischen Berechnungen im System Al2O3-SiC die experimen-
tellen Ergebnisse bestätigen. Im Ergebnis der Untersuchungen von Al2O3-SiC-
Mischungen wird deutlich, dass das Al2O3 bei der Sinterung wenig stabil ist. 
Die orientierenden Voruntersuchungen zum Masseverlust haben gezeigt, dass neben 
einem hohen Einfluss von Al2O3 auch ein nicht zu vernachlässigender Einfluss von Y2O3 
besteht. Wie die Berechnungen im System Y2O3-SiC belegen, ist jedoch die Bildung von 
Gasphasen im Vergleich zur Verwendung von Al2O3 stark vermindert. Neben Argon 
treten noch CO und etwas SiO als weitere Hauptgasphasen in der Atmosphäre auf. Der 
Partialdruck von CO nimmt mit steigender Temperatur zu. Die Abhängigkeit des CO-
Partialdruckes vom Kohlenstoffgehalt im System ist innerhalb des untersuchten Be-
reichs nur gering. Die Möglichkeit der Existenz eines flüssigen Metalls, aus Yttrium, 
Silicium und Kohlenstoff, besteht im Temperaturbereich zwischen 1950K und 2250K 
bis zu einem Kohlenstoffüberschuss von 0,25mol. Mit zunehmenden C-Gehalt kann es 
entsprechend den thermodynamisch berechneten Daten zur Bildung einer γ-YCxOy-
Phase kommen. 
Die durchgeführten Modellexperimente zu den Wechselwirkungen zwischen SiC und 
Y2O3 bestätigen qualitativ die Ergebnisse aus den thermodynamischen Betrachtungen. 
Die Versuche haben gezeigt, dass in Abhängigkeit der Sintertemperaturen und Atmo-
sphären Silicide oder Carbide (Yttriumcarbide und Yttriumsiliciumcarbide) gebildet 
werden können, die dann neben dem nicht reagierten SiC und Yttriumoxid nach der 
Sinterung in den Modellproben vorliegen. Zu den zwei Hauptzerfallsprodukten, die 
gebildet wurden, zählten zum einen Y3Si2C2 in Proben die in einer Argonatmosphäre 
gesintert wurden, und zum anderen YC2 in im Vakuum gesinterten Proben. 
Die Untersuchungen der Al2O3-Y2O3-SiC-Proben haben gezeigt, dass die in den Einzel-
systemen Al2O3-SiC und Y2O3-SiC stattfindenden Reaktionen im Gesamtsystem einen 
unterschiedlich starken Anteil haben und sich gegenseitig beeinflussen. Dies bestätigt 
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die Angaben von Cordrey et al. [Cor90], die jedoch keine genauen Angaben zu den 
stattfindenden Reaktionen und gebildeten Phasen machen konnten. 
In den Experimenten kam es zur Bildung von Siliciden oder Yttrium enthaltenden Car-
biden, die in den Modellproben neben Siliciumcarbid und den Oxiden nach der Sinte-
rung in Argon nachgewiesen wurden. 
Die thermodynamischen Rechnungen im System Al2O3- Y2O3-SiC belegen, dass die Pha-
senbildung vom Gehalt an freien Kohlenstoff im System, von der Sintertemperatur und 
der Sauerstoffaktivität abhängt. Ohne zusätzlichen Kohlenstoff kann es in einem Tem-
peraturbereich von 1950K bis 2250K zur Bildung einer Si- und Al-reichen metallischen 
Schmelze (C-Al-Y-Si) kommen. Entsprechend den thermodynamischen Berechnungen 
steigt mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt die Bildungstemperatur der Metallschmel-
ze. Die bei hohen Temperaturen durch die Wechselwirkungen zwischen den Oxiden 
und SiC gebildete Hauptgasspezies ist CO. Alle anderen gebildeten Gasspezies haben 
einen um mindestens eine Zehnerpotenz geringeren Partialdruck. 
Obwohl Y2O3-haltige Proben während der Sinterung in Argon stabiler sind und einen 
geringeren Masseverlust zeigen, ist nicht die vergleichsweise starke Zersetzung des 
Al2O3, sondern die des Y2O3 für die Instabilität in feuchter Luft verantwortlich. In Argon 
gesinterte SiC-Y2O3-Proben und SiC-Al2O3-Y2O3-Proben zerfallen nach der Sinterung bei 
Lagerung an Luft. In Vakuum gesinterte SiC-Y2O3-Proben weisen sogar einen noch we-
sentlich rapideren Zerfall auf. Die Erklärung für dieses Verhalten liegt in der Zersetzung 
von den bei der Sinterung gebildeten, Yttrium enthaltenden Carbiden im Kontakt mit 
der Feuchtigkeit aus der Luft. 
Aus den Ergebnissen der Untersuchungen mit Modellproben der Systeme SiC-Al2O3, 
SiC-Y2O3 und SiC-Al2O3-Y2O3 kann also geschlussfolgert werden, dass die Zersetzung 
der Oxide verantwortlich ist für die Bildung von Yttrium enthaltenden Carbiden, die in 
feuchter Atmosphäre bei Raumtemperatur instabil sind und aufgrund der Reaktion mit 
H2O zum Zerfall des Materials führen. Demnach ist der Zerfall des Materials die Folge 
einer Verkettung mehrerer Mechanismen. Dabei hat das Al2O3 die Funktion einer Stabi-
lisierung des Y2O3, da in Gegenwart von Al2O3 keine Bildung von Yttriumcarbiden, we-
der thermodynamisch noch experimentell, gefunden wurde. Das Al2O3 hat aber einen 
relativ hohen Dampfdruck, so dass es insbesondere an den Oberflächen zum Abdamp-
fen von Al2O3 kommt (Masseverlust). Nach Verschiebung der Additivzusammensetzung 
in den Y2O3-reichen Bereich (Y2O3 : Al2O3 > 4 : 2) kann es zur Bildung der Yttriumcarbi-
de kommen. Gelingt es jedoch die Zersetzung von Al2O3 im porösen LPS-SiC zu unter-
drücken, so kann auch die Zersetzung von Y2O3, und in der Folge auch der Zerfall des 








































































































































Abb. 8.1: Vergleich der berechneten Partialdrücke von CO (a), SiO (b), Al2O (c) und Al(g) (d) der Mischungen Al2O3 - 
2,5 SiC, Y2O3-5,6 SiC und 4 Al2O3-Y2O3-15,8 SiC als Funktion der Temperatur bei einem jeweiligen Kohlen-
stoffüberschuss von 0,2mol 
 
Die thermodynamischen Berechnungen demonstrieren, dass eine wirkungsvolle Redu-
zierung der Zersetzung im porösen LPS-SiC über eine gezielte Steuerung der Ofenat-
mosphäre erreicht werden kann. Der in den untersuchten Systemen SiC-Al2O3, SiC-
Y2O3 und SiC-Al2O3-Y2O3 jeweils höchste Partialdruck ergibt sich für CO. Aufgrund des 
Pyrolysekohlenstoffs aus den organischen Zusätzen und der Graphitumgebung im Ofen 
muss von einem geringen Kohlenstoffüberschusses im Material ausgegangen werden. 
Die in Abbildung 8.1 dargestellten Partialdrücke der Gasspezies CO, SiO, Al2O und Al(g) 
offenbaren, das eine effektive Beeinflussung der Zersetzungsreaktionen in den Materia-
lien aller drei Mischungen durch die Verwendung einer Ofenatmosphäre mit einem 
CO-Anteil im Bereich des sich bildenden CO-Partialdruckes zu erwarten ist. Für das 
Gemisch SiC-Al2O3-Y2O3 ist der CO-Partialdruck etwas geringer als für SiC-Al2O3. Bis 
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zum Auftreten der oxidischen Schmelze im Gemisch SiC-Al2O3-Y2O3 sind die CO-
Partialdrücke jedoch gleich (Abb. 8.1). 
Die Reaktion zwischen SiC und Oxiden während der Sinterung kann erfolgreich unter-
drückt werden, wenn eine gemischte Atmosphäre aus Argon und CO eingesetzt wird. 
Die SiC-Al2O3-Proben, die bei 1925°C in solch einer Atmosphäre mit einem CO-
Partialdruck von 325mbar gesintert wurden, wiesen keine signifikanten Veränderungen 
in der Phasenzusammensetzung auf. Kein metallisches Silicium oder Aluminium wurde 
gebildet, wie die Ergebnisse aus den XRD-Analysen und REM-Aufnahmen der Mikro-
struktur zeigen (Abschnitt 5.2.2). Dies bestätigt auch die Ergebnisse von Mulla et al. 
[Mul95], die den Einfluss einer reinen CO-Atmosphäre untersuchten und neben der 
Reduzierung des Masseverlustes um einen Faktor von 4, eine Vermeidung der Flüssig-
metallbildung feststellten. 
Ebenso kann die Reaktion zwischen SiC und Y2O3 erfolgreich unterdrückt werden, wie 
die Ergebnisse der experimentellen Untersuchungen anhand der Modellproben im Sys-
tem Y2O3-SiC gezeigt haben. Bei Einstellung eines CO-Partialdruckes während der Sin-
terung in Höhe des thermodynamisch berechneten Druckes von CO (100mbar), weisen 
die Proben nach der Sinterung noch ihre Ausgangszusammensetzung auf. 
Die Ergebnisse der Experimente mit CO enthaltender Argonatmosphäre belegen auch, 
dass eine Stabilisierung des Materials bestehend aus SiC,Al2O3 und Y2O3 erreicht wer-
den kann. Die Proben, die bei 1925°C in einer gemischten Atmosphäre mit 325mbar 
CO gesintert wurden, bestanden nach der Sinterung nur aus SiC, YAG und Al2O3. 
Im Gegensatz zu den in reinem Argon gesinterten Modellproben weisen die in einer 
gemischten Atmosphäre gesinterten Proben eine homogene Mikrostruktur auf und 
zeigen keine Zerfallserscheinungen in Wasser oder feuchter Atmosphäre. Im Endergeb-
nis der Untersuchungen zu den Phasenausbildungen lässt sich feststellen ,dass mit dem 
Gebrauch einer Sinteratmosphäre die mit CO angereichert ist, die Zersetzung der oxidi-
schen Additive effektiv unterdrückt und in der Konsequenz stabiles Material hergestellt 
werden kann. Auch im Falle der Standardwerkstoffe führt die Verwendung einer ge-
mischten Atmosphäre aus Argon und CO zu stabilem porösen LPS-SiC. 
Die Auslagerungsuntersuchungen haben gezeigt, dass das poröse LPS-SiC bis zu einer 
Temperatur von etwa 800°C in Luft beständig ist und nur geringe Oxidationserschei-
nungen auftreten. Bei 1000°C und langer Auslagerungsdauer nimmt die Oxidation des 
SiC zu und führt zu einer Absenkung der offenen Porosität. Demzufolge kann das Ma-
terial nur kurzzeitig einer solchen Temperatur ausgesetzt werden, wenn keine Ver-
schlechterung der Materialeigenschaften eintreten soll. Temperaturen von 1200°C ha-
ben ein starkes Probenwachstum, eine sinkende offene Porosität und einen rapiden 
Festigkeitsabfall zur Folge. Das Material ist bereits nach einer kurzen Auslagerungs-
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dauer durch die Bildung von SiO2 bzw. Cristobalit, was mit einer Volumenexpansion 
verbunden ist, so stark geschädigt, dass eine Verwendung bei dieser Temperatur nicht 
sinnvoll erscheint. 
Die Oxidationsbeständigkeit von SiC-Keramiken ist besonders vom Oberflächen-
Volumen-Verhältnis, von der offenen Porosität und der SiC-Korngröße abhängig 
[Wec77, Son97]. Eine hohe offene Porosität und eine geringe SiC-Korngröße haben 
eine starke Zersetzung des SiC durch Oxidation zur Folge (Abb. 8.2). Die Festigkeit von 
R-SiC Werkstoffen sinkt durch die zyklische Verwendung bei Temperaturen im Bereich 
von 1300°C bis 1400°C, wobei es durch die Bildung von SiO2 auch zu einer Massezu-
nahme kommt [Son97]. Die Haltbarkeit des Materials, d.h. die damit möglichen Tempe-
raturzyklen hängen neben der Einsatztemperatur und -dauer, vor allem von der Porosi-
tät, der Korngröße und der chemischen Reinheit des R-SiC-Materials ab [Son97]. Die 
schlechte Hochtemperaturstabilität von porösem LPS-SiC im Gegensatz zum R-SiC, das 
eine offene Porosität im Bereich von ca. 15Vol.-% aufweist, kann also auch auf die 
wesentlich höhere offene Porosität von ca. 40Vol.-% und die gegenüber von R-SiC-
Materialien wesentlich geringere SiC-Korngröße zurückgeführt werden. 
 
























Abb. 8.2: Oxidation verschiedener SiC-Korngrößen, oxidiert bei 1300°C in O2 [Wec77] 
 
Dichte Materialien, wie S-SiC mit nur wenigen Zusätzen an B und C, weisen eine gerin-
gere Oxidationsneigung auf [Kle02]. Selbst bei Temperaturen im Bereich von 1400°C 
bis 1500°C wird eine hohe Langzeitstabilität der Materialien erreicht [Kle02]. 
Anzunehmen ist, dass bei porösem LPS-SiC zusätzlich die Oxidation durch die vorhan-
dene sekundäre oxidische Phase gefördert wird. Wie Klemm [Kle02] beschreibt, verän-
dern die Sinterhilfsmittel (Al2O3, Y2O3) die Struktur, Viskosität und Eutektik der SiO2-
Schutzschicht, was zwangsläufig eine höhere Sauerstoffdiffusion zur Folge hat. Jedoch 
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ist dieser Einfluss bei dichten LPS-SiC-Materialien wesentlich geringer als bei dem porö-
sen LPS-SiC. 
Handelt es sich bei der Atmosphäre während der Auslagerung von porösem LPS-SiC 
um Stickstoff, sind keine signifikanten Änderungen in den Stoffeigenschaften zu ver-
zeichnen. Das Material kann demnach problemlos bei einer Temperatur von 1200°C in 
inerter Atmosphäre eingesetzt werden. 
 
 
8.2 Struktur und elektrische Eigenschaften von porösem LPS-SiC 
 
Im Rahmen des zweiten Themenkomplexes der vorliegenden Arbeit bestand das Ziel 
darin, Zusammenhänge zwischen dem elektrischen Widerstand und der Struktur des 
porösen LPS-SiC zu finden. Auf die Ergebnisse, die bei der Bestimmung des elektrischen 
Widerstandes von herkömmlich gesinterten Proben erzielt wurden, wird aufgrund der 
enormen Schwankungen und ihrer nicht möglichen Reproduzierbarkeit im Folgenden 
nicht mehr näher eingegangen. 
Der Aufbau des Gefüges von porösem LPS-SiC ist gekennzeichnet durch eine Gerüst-
struktur, die durch die SiC-Korngröße und –form beeinflusst wird. Die Porosität, Poren-
größe und –form hängen wiederum von der SiC-Körnung ab. Die Struktur des porösen 
LPS-SiC wird dabei vor allem durch vier Gefügemerkmale beschrieben. Entsprechend 
den FESEM-Aufnahmen mit Inlens-Detektor, bei denen Bereiche unterschiedlicher Lei-
tung sichtbar werden, muss von einer Kern-Rand-Struktur ausgegangen werden. Ein 
schlechter leitender SiC-Kern wird dabei von einer stark dotierten SiC-Hülle umgeben, 
die eine hohe elektrische Leitfähigkeit aufweist (Abschnitt 6.3, Abb. 8.3). Weitere Ge-
fügemerkmale sind die Korngrenzen und die sekundäre Phase, die vorwiegend im Kon-
taktbereich der SiC-Körner zu finden ist (Abb. 8.3). In Abbildung 8.3b ist deutlich zu 
erkennen, dass die sich berührenden SiC-Körner an den Rändern leitfähigere Bereiche 
aufweisen, die durch die Korngrenzen voneinander getrennt sind. Die sekundäre Phase 
(YAG) im Kontaktbereich der SiC-Körner ist an den Leitungsvorgängen nicht beteiligt, 
wie die sehr dunkel erscheinende sekundäre Phase der Aufnahme mit Inlens-Detektor 
(Abb. 8.3a) zwischen den SiC-Körnern verdeutlicht. 
Die Verdreifachung des Additivgehalts von 2Ma.-% auf 6Ma.-% führt zu einer Absen-
kung des Widerstandes um etwa eine Zehnerpotenz. Die Steigerung des Additivgehal-
tes führt dabei zu einer Verdickung der Sinterhälse und einer Intensivierung der Dotie-
rung. Eine leichte Erhöhung an Dotierstoffen kann eine starke Absenkung des Wider-





Abb. 8.3: FESEM-Gefügeaufnahmen mit Inlens-Detektor von im Gasgemisch gesinterten Porösen LPS-SiC-Proben 
(6Ma.-% Additiv); Proben in Epoxydharzeinbettung nach plasmachemischer Ätzung; 1-SiC-Korn, 2-dotierter 
Randbereich, 3-sekundäre Phase (YAG), 4-Pore (mit Harz gefüllt),5-Korngrenze 
 
Als Ursache für die geringen Widerstände des Materials wird die hohe offene Porosität 
gesehen, die während der Sinterung eine verstärkte Dotierung der SiC-Körner durch 
stattfindende Gasphasenreaktionen fördert. Voraussetzung für eine hohe und gleich-
mäßige Dotierung ist die Unterdrückung der Materialzersetzung durch die Sinterung in 
einer gesteuerten Ofenatmosphäre unter Verwendung eines Ar/CO-Gasgemisches. 
Einen weiteren Hinweis auf die vorherrschende Abhängigkeit der elektrischen Leitung 
von dem Grad der Dotierung der SiC-Körner geben die temperaturabhängigen Mes-
sungen im Bereich zwischen -196°C und 800°C. Selbst in flüssigem Stickstoff, bei dem 
für den Halbleiter SiC ein extrem hoher Widerstand zu erwarten ist, besitzt das poröse 
LPS-SiC sehr geringe Widerstände. Bei einem Additivgehalt von 6Ma.-% und einem 
demzufolge hohen Dotierungsgrad ergibt sich für das Material ein positiver Tempera-
turkoeffizient auch bei sehr niedrigen Temperaturen. 
Eine Erhöhung der Konzentration an Verunreinigungsatomen (Dotierungselementen) 
um den Faktor 103 kann eine Absenkung des Widerstandes um den Faktor 1012 zur 
Folge haben. Sehr hohe Konzentrationen an Verunreinigungsatomen (Dotierungsele-
menten) können bei Halbleitern auch einen Wechsel des Temperaturkoeffizienten her-
vorrufen [Ash01]. Aufgrund der nur geringfügigen Änderungen des Widerstandes in 
Abhängigkeit der Temperatur muss von einem vorwiegend durch Verunreinigungsato-
me hervorgerufenen Leitungsverhalten (extrinsisch) des porösen LPS-SiC ausgegangen 
werden. Demnach tragen die Verunreinigungsatome (Störstellen) einen wesentlichen 
Teil der Elektronen im Leitungsband und/oder der Löcher im Valenzband bei. Der durch 
thermische Anregung hervorgerufene Widerstandsanteil im porösen LPS-SiC, bei dem 
aus dem Valenzband Elektronen in das Leitungsband angeregt werden, ist gegenüber 
dem extrinsischen Leitungsanteil, zumindest bei höheren Additivgehalten, wahrschein-
lich wesentlich geringer. Schlussfolgern lässt sich für das Leitungsverhalten des porösen 
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LPS-SiC, dass eine vorherrschende Störstellenbandleitung in den Randbereichen der 
SiC-Körner und möglicherweise auch in den Korngrenzen vorliegt. 
Der Einfluss der Primärkorngröße des SiC auf den elektrischen Widerstand kann im 
Ergebnis der Untersuchungen nicht genau definiert werden. Erkennbar ist, dass die 
Proben mit einem mittleren SiC-Korndurchmesser von ca. 13µm die niedrigsten Wider-
stände aufweisen. Mit wachsender SiC-Korngröße steigt der Widerstand an. Jedoch 
besitzen die Proben mit der geringsten SiC-Korngöße von 3µm die höchsten Wider-
stände. Aufgrund der sehr ähnlich erscheinenden dotierten Bereiche bei sehr feinkörni-
gem porösen LPS-SiC (Abb. 8.4a) und dichtem LPS-SiC (Abb. 8.4b) wird vermutet, dass 
die höheren Widerstände auch durch eine großflächigere und dadurch weniger intensi-
ve Dotierung verursacht werden. 
Der Vergleich der Gefüge von feinkörnigen porösen LPS-SiC und dichten LPS-SiC mit 
porösen LPS-SiC mittlerer und grober Körnung macht deutlich, dass die Korngröße des 
SiC eine nicht zu vernachlässigende Rolle spielt bei dem Dotierungsmechanismus wäh-
rend der Sinterung. Die bei geringen Korngrößen stärker ausgeprägten Lösungs- und 
Widerausscheidungsprozesse während der Sinterung und das stärkere Kornwachstum 
führen offensichtlich zu einer breiteren und somit veränderten und weniger intensiven 
Dotierung. Die Folge daraus sind höhere Widerstände dieser Materialien. 
Die bestimmten Widerstände des porösen LPS-SiC von 10-1Ωcm bis 101Ωcm beziehen 
sich auf einen Probenquerschnitt, der noch eine offene Porosität von etwa 40Vol.-% 
beinhaltet. Unter Berücksichtigung der offenen Porosität verringern sich dabei der an 
der Leitung beteiligte Probenquerschnitt und der damit verbundene spezifische elektri-
scher Widerstand ebenfalls um 40%. Damit ergeben sich Widerstände von 0,9Ωcm bis 









Entgegen den Erkenntnissen aus den Untersuchungen zu den Leitungsvorgängen in 
dichten LPS-SiC-Keramiken muss von einer veränderten Situation bei porösem LPS-SiC 
ausgegangen werden. Wie die Untersuchungen der elektrischen Eigenschaften von 
LPS-SiC mit AlN im Additiv gezeigt haben, liegt der elektrische Widerstand dieses Mate-
rials bei Raumtemperatur in Bereichen von 107-1011Ωcm [Pes97, Sch01]. S-SiC Materia-
lien mit geringen Zusätzen an B4C und C weisen ebenfalls bei Raumtemperatur 
vergleichbar hohe Werte von 106-1012Ωcm auf [Boe86]. 
Unter Voraussetzung der angewandten Modelle [Kle02, Mak00, Pes97, Sie02] für die 
elektrische Leitung von LPS-SiC, müsste eine Erhöhung des Widerstandes bei porösen 
Material zu erwarten sein. Jedoch ist genau das Gegenteil der Fall, die porösen LPS-SiC-
Keramiken weisen wesentlich geringere Widerstände auf.  
Bei Betrachtung von reinem SiC wird deutlich, dass hohe Temperaturen notwendig 
sind, um geringe Widerstände hervorzurufen. Die Energielücke von α-SiC beträgt 2,7-
3,2eV und von β-SiC 2,2eV [Gme84]. Messungen an LPS-SiC mittels optischer spektral-
analytischer Methoden von Schwetz et al. [Sch03], das mit AlN im Additiv gesintert 
wurde, ergaben, dass dieses Material mittlere Energielücken von 1,37 bis 1,54eV einer-
seits und etwa 2eV andererseits aufweist. Dabei wird die geringere Bandlücke Stickstoff 
dotierten Bereichen und die Bandlücke bei 2eV Aluminium dotierten Bereichen zuge-
schrieben. Folglich können die von Schwetz et al. [Sch03] bestimmten Bandlücken, 
verallgemeinert für das gesamte SiC-Gefüge, für das poröse LPS-SiC nicht zutreffend 
sein. Anzunehmen ist, dass es Bereiche gibt, die unterschiedliche große Bandlücken 
besitzen. Die Randbereiche müssen äußerst kleine Bandlücken besitzen, da sie eine sehr 
hohe Leitfähigkeit aufweisen. Da selbst bei der Temperatur des flüssigen Stickstoffs 
nahezu unveränderte Widerstände vorliegen, erscheinen für die dotierten Randberei-
che, Bandlücken weit kleiner 1eV als möglich. Angenommen werden kann, dass die 
Bandlücken der SiC-Kernzonen dagegen wesentlich größer sind. 
Kleebe et al. [Kle02] und Siegelin et al. [Sie02] gehen von einem sehr hohen Wider-
stand der Korngrenzen gegenüber den SiC-Körnern aus und schlussfolgern, dass der 
Widerstand vorwiegend von der Korngrenze beeinflusst wird. Bei Betrachtung der Wi-
derstände des porösen LPS-SiC wird aber hingegen deutlich, dass mit steigendem Addi-
tivgehalt die Schichtdicke der leitenden Hülle des SiC-Korns zunimmt, was zu einer 
Absenkung des Probenwiderstandes führt. Demzufolge, und in Anbetracht der sehr 
niedrigen spezifischen elektrischen Widerstände von unter 1Ωcm, wird der Widerstand 
des porösen LPS-SiC vor allem von der Leitfähigkeit des SiC-Korns beeinflusst. Dabei 
hängt die Höhe des Widerstandes direkt von der dotierten Randschicht der SiC-Körner 
und somit vom Additivgehalt der Proben ab. 
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Die Korngrenze wurde von Kleebe et al. [Kle02] und Siegelin [Sie02] mittels TEM unter-
sucht. Die bestimmte Dicke der Korngrenze lag dabei im Bereich von ca. 1nm [Kle02, 
Mar01-1]. Ausgehend von diesem Wert für den Korngrenzenquerschnitt und den mitt-
leren Korngößen der untersuchten porösen LPS-SiC-Materialien ergibt sich ein Verhält-
nis der Querschnitte von Korngrenze zu SiC-Korn von 1 : 3000 bis 1 : 130000. Der 
Widerstand der SiC-Körner bzw. Randschichten müsste also wesentlich kleiner sein, als 
bestimmt, wenn der Widerstand des Materials vordergründig vom Widerstand der 
Korngrenzen abhängig wäre. Dies würde aber wiederum bedeuten, die gleichen Wi-
derstände für die Korngrenzen vorausgesetzt, dass der Widerstand der SiC-Körner bzw. 
Randschichten um mindestens einen Faktor 103 kleiner sein müsste als die bestimmten 
Widerstände des porösen LPS-SiC. Das wiederum setzt aber die Struktur eines metalli-
schen Leiters voraus. Vermutet wird daher, dass der Einfluss der Korngrenze auf den 
Widerstand aufgrund der nur sehr geringen Dicke eher vernachlässigbar klein ist. 
Bei Betrachtung des sich ergebenden elektrischen Widerstandes für eine Probe dreidi-
mensionaler Ausdehnung nach dem Modell von Siegelin [Sie02] entsprechend Glei-
chung 2.11 (Abschnitt 2.3.4) wird deutlich, dass der Widerstand nicht vordergründig 
vom Korngrenzenwiderstand abhängig sein kann. Ausgehend von einem Widerstand 
von 8⋅1012Ωcm für YAG als Korngrenzenphase [Pes97] und 0.1Ωcm bis 1⋅1012Ωcm für 
SiC [ESK00-2] ergeben sich spezifische elektrische Gesamtwiderstände für eine Probe 
der Dimension 20 x 4 x4 mm von 7,69⋅109Ω bis 1,25⋅1013Ω. Selbst bei Vorhandensein 
einer einzigen rein oxidischen Korngrenze (YAG) und einem SiC-Widerstand von 
0.1Ωcm ergäbe sich ein Gesamtwiderstand von mindestens 5⋅106Ω. Dies bestätigt die 
Annahme, dass der Widerstand des porösen LPS-SiC mit Werten von 0,1Ωcm bis 




Abb. 8.5: Schematische Darstellung des Gefüges von porösem LPS-SiC mit Leitungspfaden (a) und abstrahiertes 
Netzwerk von Leitungspfaden (b) 
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Ausgehend von den Schliffbildern für die Strukturuntersuchungen mittels FESEM vom 
im Gasgemisch gesinterten stabilen Material wurde versucht, ein Modell zu entwickeln, 
das alle Merkmale der Struktur berücksichtigt, die zur elektrischen Leitung beitragen. In 
Abbildung 8.5a ist das Gefüge des porösen LPS-SiC mit möglichen Leitungspfaden 
schematisch dargestellt. Yttrium-Aluminium-Granat als sekundäre Phase weist einen 
nur geringen Volumenanteil auf und besitzt im Verhältnis zum SiC einen sehr hohen 
Widerstand. Die niedrigen elektrischen Widerstände des Materials lassen daher vermu-
ten, dass die Sekundärphase von den sich ausbildenden Strompfaden der Ladungsträ-
ger umgangen wird. Ein primärer Einfluss der Sekundärphase auf den elektrischen Wi-
derstand des untersuchten porösen LPS-SiC ist daher nicht vorhanden oder zumindest 
nur äußerst gering und somit zu vernachlässigen. Ein bedeutender indirekter Einfluss 
wird jedoch durch die Querschnittsverbreiterung der Sinterhälse und der höheren Do-
tierung wirksam. Mit steigendem Additivgehalt erhöht sich der Anteil an den dotierten 
Randbereichen, wie die Ergebnisse in Abschnitt 6.3 zeigen. 
In der Abstraktion des Gefüges auf ein vereinfachtes Modell, das die wichtigsten Struk-
turmerkmale besitzt, ergibt sich eine Formation von über Korngrenzen miteinander 
verbundenen SiC-Körnern in Form von Kugeln, die eine Kern-Hülle-Struktur aufweisen 
(Abb. 8.5b). Die Ladungsträger bewegen sich dabei auf dem Weg durch das Material 
entlang der SiC-Hülle und der Korngrenzen. Eine exakte Abgrenzung der Leitungsantei-
le von Hülle und Korngrenze ist aber nicht möglich. Aufgrund der sehr geringen spezi-
fischen elektrischen Widerstände des Materials und der daher nicht durchführbaren 
Impedanzspektroskopie kann nicht von einem unterschiedlich starken Einfluss der Wi-
derstandsanteile von Hülle und Korngrenze ausgegangen werden. Hingegen ergibt sich 









Im Werkstoff fließt jedoch nicht der gesamte Strom über einen einzigen Pfad, sondern 
teilt sich auf mehrere Strompfade auf. Diese Aufspaltung entspricht einer zusätzlichen 
Parallelschaltung der jeweiligen Widerstände der Strompfade (Abb. 8.5). Aufgrund der 
Homogenität des Werkstoffes kann dies in Anbetracht des Beitrages der einzelnen Ge-
fügebestandteile vernachlässigt und lediglich ein einzelner Strompfad effektiven Quer-
schnittes betrachtet werden. 
Die von Siegelin [Sie02] und Kleebe et al. [Kle02] vorgeschlagene vereinfachte Glei-
chung zur Berechnung eines Probenwiderstandes (Gleichung 2.10) kann mit Einschrän-
kungen und unter Berücksichtigung der Kern-Hülle-Struktur der SiC-Körner zur Be-
schreibung der Leitungsvorgänge im porösen LPS-SiC angewendet werden. Es ergibt 
sich somit für den Widerstand R einer bestimmten Probenlänge L, entsprechend Abbil-
dung 8.6, folgende Abhängigkeit: 
 





























Der probenlängenabhängige Widerstand setzt sich aus den querschnittsabhängigen 
Widerständen der Korngrenze RKG und des SiC-Korns zusammen. Der querschnittsab-
hängige Widerstand des SiC-Korns besteht dabei aus den jeweiligen Anteilen des 
Kernwiderstandes RKern und des Randwiderstandes RRand (Gleichung 8.1). Für den Wider-
stand der Korngrenze RKG kann aufgrund des geringen Gesamtwiderstandes nicht von 












Abb. 8.7: idealisiertes Modell der Randschichtenleitung im porösen LPS-SiC 
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Bei der Anwendung des Modells aus Abbildung 8.5b und entsprechend Gleichung 8.1, 
lässt sich ein vereinfachtes Volumenmodell für die Leitung im porösen LPS-SiC ableiten 
(Abb. 8.7). Je nach Dicke der gut leitfähigen SiC-Randschichten ergibt sich ein verän-
derter Leiterquerschnitt und somit ein veränderter Widerstand des Materials. 
Die Anwendung des Brick-Layer-Modells [Fle98-1] zur Beschreibung der elektrischen 
Leitung erscheint bei porösem LPS-SiC und den gefundenen Leitungsmechanismen 
nicht sinnvoll. 
Die Verwendung der "General Effektiv Medium" (GEM) Gleichung von McLachlen et 
al. [McL90] (Gleichung 8.2) könnte, unter der Voraussetzung, dass eine Vereinfachung 
in der Strukturbeschreibung vorgenommen wird, zu einer ersten näherungsweisen Be-
schreibung der Leitungsvorgänge führen. 
Grundlage der auch als McLachlen-Gleichung bezeichneten Theorie ist die Kombination 
aus den effektiven Medien Theorien (Maxwell-Wagner) mit den Perculationstheorien 
(Bruggeman) [McL90]. Wie die Ergebnisse von Gerhardt et al. [Ger01], McLachlen et al 
[McL00-1, McL00-2] und Runyan et al. [Run01] zeigen, lassen sich mit Hilfe der 







































σσν   (8.2) 
 
In der Gleichung 8.2 bezeichnet σ die Leitfähigkeit in jeweiliger Abhängigkeit der Pa-
rameter s für die isolierende Phase und t für die leitende Phase. Die Faktoren νi und νc 
stehen für die Volumenanteile der Phasen im Werkstoff. Die Indizierungen "i", "c" und 
"M" bezeichnen die isolierende Phase, die leitende Phase und die Kompositmischung. 
ΦC stellt den kritischen Volumenanteil der leitenden Phase (Perculationsschwelle) dar. 
Um mit der Gleichung 8.2 die Leitungsvorgänge im porösen LPS-SiC beschreiben zu 
können, müsste zur Vereinfachung die Porosität und der Anteil der sekundären Phase 
des Materials vernachlässigt werden, wodurch sich eine fiktive Querschnittsverringe-
rung der Probe ergeben würde. Die Summe der Volumenanteile der Phasen νi und νc 
entspräche dann dem Volumen der Probe ohne offene Porosität. Den gut leitenden 
Anteil würden dann die Korngrenze und die SiC-Hülle darstellen. Der gegenüber dem 
leitenden Anteil isolierende bzw. schlecht leitende Anteil ist das SiC-Kernmaterial. So-
mit ergäbe sich ein vereinfachtes Modell des porösen LPS-SiC, dessen Beschreibung mit 
der McLachlen-Gleichung möglich würde. Eine mögliche Anwendung dieses Modells 
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wäre zu prüfen. Jedoch für eine genaue Beschreibung der Leitungsvorgänge wird ein 
Modell benötigt, das alle Gefügebestandteile berücksichtigt. Ein Dreiphasenmodell, 
basierend auf den der McLachlen-Gleichung zugrunde liegenden Theorien zur Be-
schreibung der Leitungsvorgänge wäre zumindest erforderlich. Voraussetzung dafür ist 
die genaue Kenntnis der Leitungsvorgänge im porösen LPS-SiC. Die Leitungsmechanis-
men und die Einzelwiderstände der SiC-Kern- und Randbereiche, der Korngrenzen und 






Für das Sintern von SiC mit Al2O3 und Y2O3 als Additiv, insbesondere bei porösem flüs-
sigphasengesinterten SiC, stellt die Kenntnis der Phasenbildung eine unverzichtbare 
Grundlage dar. Bei herkömmlich gesinterten porösen LPS-SiC-Materialien kann es zu 
sporadisch auftretenden Zerfallserscheinungen kommen, deren Ursachen bisher nicht 
umfassend geklärt waren. Die in der Literatur über das Flüssigphasensintern von SiC 
verfügbaren Angaben, hauptsächlich zur Reduzierung des Masseverlustes, führen in 
der Konsequenz bei porösem LPS-SiC nicht zur Vermeidung des Zerfalls nach der Sinte-
rung. Es wurden daher thermodynamische und experimentelle Untersuchungen in den 
Systemen Al2O3-SiC, Y2O3-SiC und Al2O3-Y2O3-SiC durchgeführt. Mit Hilfe von Modell-
proben, die einen wesentlich höheren Additivgehalt aufwiesen, konnten die bei der 
Sinterung auftretenden Materialveränderungen ermittelt werden. 
Die Untersuchungen haben gezeigt, dass bei der Sinterung von Al2O3-SiC und Al2O3-
Y2O3-SiC Mischungen sehr hohe Masseverluste auftreten. Ursache dafür sind Gaspha-
senreaktionen unter Bildung der Gasspezies CO(g), SiO(g), Al2O(g) und Al(g). Der Partial-
druck des CO liegt bei Sintertemperaturen von 1850°C bis 1950°C im Bereich zwischen 
200mbar und 400mbar. Die Partialdrücke der anderen Gasspezies liegen mindestens 
eine Zehnerpotenz unter dem des CO. 
Bei Al2O3-SiC Mischungen tritt eine Zersetzung des SiC durch das Al2O3 auf, was zur 
Bildung einer Metallschmelze führt und die Ausscheidung von elementaren Si und Al 
im Material bei der Abkühlung zur Folge hat. Hohe Kohlenstoffkonzentrationen ver-
schieben die Bildung der Metallschmelze zu höheren Temperaturen und führen zur 
Bildung von Al4SiC4. 
Auch bei Y2O3-SiC Mischungen treten Masseverluste auf, die allerdings wesentlich ge-
ringer sind. Es kommt zur Bildung einer Metallschmelze und/oder einer γ-Phase (Y-C-O) 
in Abhängigkeit des C-Gehaltes. Die Bildung der Gasphasen ist stark vermindert im 
Vergleich zu Al2O3-SiC Mischungen. Nach der Sinterung kommt es zur Ausscheidung 
von Siliciden und yttriumhaltigen Carbiden im Material. 
Bei Al2O3-Y2O3-SiC Mischungen bildet sich ebenfalls eine Si- und Al-reiche metallische 
Schmelze (Si-Al-Y-C), deren Bildungstemperatur mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt 
ansteigt. Oberhalb 2070K tritt zusätzlich eine aus Al2O3 und Y2O3 gebildete oxidische 
Schmelze auf. Aufgrund des Abdampfens von Al2O3 (Masseverlust) kommt es zu einer 
Verschiebung der Additivzusammensetzung in den Y2O3-reichen Bereich (Y2O3 : Al2O3 > 
4 : 2). Die weitere Zersetzung von Al2O3 hat die Bildung von Siliciden, Al-, Si- und Y- 
haltigen Carbiden nach der Sinterung zur Folge. 
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Gesinterte Y2O3-SiC Mischungen und Al2O3-Y2O3-SiC Mischungen zerfallen bei Lage-
rung an Luft. Ursache dafür sind die yttriumhaltigen Carbide, die in feuchter Atmo-
sphäre bei Raumtemperatur instabil sind und aufgrund der Reaktion mit H2O zum Zer-
fall des Materials führen. 
Mit Hilfe einer gemischten Gasatmosphäre aus Argon und CO, lässt sich durch die Un-
terdrückung der Zersetzung des Al2O3 die Reaktion von Y2O3 mit SiC vermeiden, was zu 
einer effektiven Verhinderung des Zerfalls von porösem LPS-SiC führt. 
In einer mit CO angereicherten Gasatmosphäre gesinterte poröse LPS-SiC Werkstoffe 
weisen im Gegensatz zu herkömmlich hergestellten porösen als auch dichten Materia-
lien äußerst niedrige elektrische Widerstände mit nur sehr geringen Streuungen auf. 
Die Ursache für diese niedrigen Widerstände ist ein Gefüge, das sich durch besonders 
gut leitfähige Kornrandbereiche auszeichnet. Anders als bei dichten LPS-SiC Werkstof-
fen tritt bei porösen Materialien kein starkes Kornwachstum auf und es kommt zu einer 
Dotierung des SiC im Kornrandbereich durch die verwendeten Additive. 
Die Widerstände herkömmlich gesinterter poröser LPS-SiC Werkstoffe sind selbst inner-
halb einer Charge sehr stark unterschiedlich, sie schwanken zwischen 100Ωcm und 
20000Ωcm bei Raumtemperatur. Im Ar/CO-Gasgemisch gesinterte poröse Materialien 
besitzen Widerstände von 0,1Ωcm bis 1Ωcm, wobei der Widerstand mit steigendem 
Additivgehalt abnimmt und die Schichtdicke der gut leitfähigen Kornrandbereiche 
wächst. Bei hohen Temperaturen (800°C) sind im Vergleich zu Raumtemperatur nur 
geringe Widerstandsänderungen zu verzeichnen. Der Temperaturkoeffizient zwischen 
Raumtemperatur und 800°C beträgt 60-190ppm/K. Bei hohen Additivgehalten (6Ma.-
%) ist der Temperaturkoeffizient positiv. 
Messungen bei tiefen Temperaturen in flüssigem Stickstoff ergaben ebenfalls keine 
wesentlichen Änderungen des elektrischen Widerstandes. Ein hoher Additivgehalt 
(6Ma.-%) bewirkt auch im Temperaturbereich zwischen -196°C und Raumtemperatur 
einen positiven Temperaturkoeffizient. 
Es wird angenommen, dass die elektrische Leitung im Material über die Randbereiche 
der SiC-Körner und die Korngrenzen hinweg erfolgt. Eine Bestimmung der Leitungsan-
teile mittels Impedanzspektroskopie ist aufgrund der geringen Widerstände auch bei 
sehr niedrigen Temperaturen von -196°C nicht möglich. Weitere Untersuchungen zu 
den Leitungsmechanismen im porösen LPS-SiC wären für eine umfassendere Aufklä-
rung in der Zukunft notwendig. Die Grundlagen dafür wurden mit der Herstellung sta-
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